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INTRODUCTION GENERALE 
 
Pour l’industrie aéronautique civile, en plein essor, les propriétés des composites 
thermostructuraux font partie du cahier des charges imposé pour certaines pièces constitutives 
des moteurs d’avion, et plus précisément de la partie chaude de ces moteurs : la turbine. 
Ainsi, les pièces sujettes aux plus hautes températures d’utilisation sont  notamment les 
anneaux et les aubes de turbine. La durée de vie souhaitée pour de telles pièces est supérieure 
à 50 000 heures d’utilisation. Ainsi, la résistance à l’oxydation/corrosion des matériaux à 
haute température (jusqu’à 1500°C pour les aubes de turbines sur les moteurs de future 
génération) doit impérativement être prise en compte, et devient même une propriété clé des 
composites envisagés : les constituants de type carbone sont donc à bannir. Le renfort fibreux 
constitue le point fort du composite. Dès lors que ce renfort est dégradé, la rupture du 
composite se produit. Pour favoriser la longévité du matériau, les fibres doivent préserver leur 
intégrité physique le plus longtemps possible.  
Le carbure de silicium possédant une résistance à l’oxydation élevée à haute 
température, l’apparition des premières fibres longues à base de SiC [Yajima_1976], et la 
maîtrise du procédé CVI (Chemical Vapor Infiltration) d’élaboration de la matrice SiC  à 
partir de méthyltrichlorosilane (MTS) [Christin_1979] ont permis de placer les composites à 
matrice céramique (CMC) de type SiC/SiC dans une position de matériaux extrêmement 
prometteurs pour la fabrication des pièces citées précédemment. Durant ces dernières années, 
les évolutions technologiques concernant la fabrication de fibres céramiques à base de carbure 
de silicium ont conduit à la commercialisation de la fibre Hi-Nicalon S. Ces fibres possèdent 
une stœchiométrie très proche de celle de SiC (C/Si ≈ 1,05) et contiennent très peu d’oxygène 
( 0,2% en masse). Cette gamme de fibre présente ainsi une meilleure résistance à 
l’oxydation, au fluage et un module d’Young plus élevé que les fibres de précédentes 
générations (Nicalon et Hi-Nicalon) [Takeda_1994, Takeda_1996, Chollon_1997].  Toutefois, 
le procédé CVI de la matrice SiC conduit à une porosité résiduelle relativement élevée au sein 
du composite (de l’ordre de 20% en volume), ce qui entraîne notamment une conductivité 
thermique médiocre et peut être préjudiciable à l’utilisation du matériau à haute température. 
Un premier axe d’amélioration des CMC SiC/SiC concerne l’élaboration de leur 
matrice. En effet, depuis plusieurs années, General Electric, puis Safran, développent une 
autre technique d’élaboration de la matrice SiC. Le principe de cette technique consiste à 
infiltrer partiellement une matrice SiC par CVI dans une préforme fibreuse préalablement 
revêtue d’une interphase, puis de l’imprégner avec une suspension de poudre de SiC  (étape de 
pré-comblement de la porosité) avant de la densifier finalement à l’aide de silicium en fusion 
(procédé dit MI ou RMI : Melt Infiltration ou Reactive Melt Infiltration). De par la faible 
porosité globale ainsi obtenue (≤ 5% volumique), ces composites possèdent une conductivité 
thermique et une limite élastique (contrainte à rupture de la matrice) améliorées, mais le taux 
élevé de silicium résiduel généralement contenu dans la matrice ( 20% en volume) limite 
leur température d’utilisation à 1300°C. Dans l’optique d’élever les températures limites 
d’utilisation des composites à 1500°C, l’introduction de charges dans les préformes, 
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permettant de former des alliages de silicium ou des siliciures plus stables à haute température 
(qui possèdent des températures de fusion au moins 200°C au dessus de la température 
maximale d’utilisation des composites), est envisagée.  
Un deuxième axe d’amélioration possible des CMC concerne un constituant 
supplémentaire au renfort et à la matrice appelée « interphase ». En effet, de par la rigidité 
élevée et la faible déformation à rupture des matrices céramiques, le comportement 
mécanique des composites est étroitement lié à la nature de la liaison fibre/matrice. 
L’interphase est une couche fine (e ≤ 1 µm) qui est insérée entre les fibres et la matrice, de 
manière à adapter la force de liaison fibre/matrice, et permettre la déviation de fissures 
matricielles parallèlement aux fibres [Naslain_1995]. De manière à jouer efficacement son 
rôle de fusible mécanique, cette couche présente dans la plupart des cas une anisotropie 
structurale, ainsi qu’un faible module de cisaillement transverse. La contrainte de cisaillement 
interfaciale entre ces deux composants ne doit pas être trop forte, afin d’éviter une rupture 
fragile du matériau, soit le comportement à rupture intrinsèque d’une céramique 
monolithique. Elle ne doit pas non plus être trop faible, de manière à assurer le transfert de 
charge de la matrice vers les fibres [Guillaumat_1994, Evans_1995]. De plus, l’interphase est 
le dernier rempart qui protège les fibres de toute dégradation chimique, liée par exemple au 
contact avec un environnement oxydant à haute température.  
Les deux matériaux d’interphase les plus répandus dans les CMC sont d’abord le 
carbone graphitique ou pyrocarbone (PyC), puis le nitrure de bore (BN) élaborés par CVI. Ces 
deux matériaux présentent des structures lamellaires similaires (structures cristallographiques 
hexagonales/turbostratiques) et sont connus pour posséder des énergies de liaison interplans 
faibles et des énergies de liaison intraplans fortes, ce qui leur confère le faible module de 
cisaillement transverse recherché. Lors de l’élaboration de ces couches par CVI, le dépôt doit 
favoriser une orientation de leurs plans cristallographiques denses (002) parallèle à la surface 
des fibres. Cette configuration est favorable à la déviation de fissures matricielles du mode I 
en mode II. Par ailleurs, dans le procédé CVI, des difficultés d’infiltration de l’interphase 
peuvent être rencontrées, et conduisent à des inhomogénéités d’épaisseur de l’interphase, 
voire à la présence de fibres non revêtues de couche déviatrice au sein du composite. Ces 
fibres sont alors des zones de faiblesse du matériau, puisqu’elles restent vulnérables à la 
rupture par effet d’entaille lors de la propagation de fissures matricielles en mode I. Ces 
configurations doivent être impérativement proscrites de manière à favoriser la longévité du 
matériau et éviter sa rupture prématurée.  
Dans le choix du matériau d’interphase, il faut tenir compte du fait que le carbone 
possède une résistance à l’oxydation médiocre à haute température. En effet, il s’oxyde dès 
450°C de manière active, ce qui résulte en une consommation progressive de l’interphase par 
l’apport d’espèces oxydantes via les fissures matricielles, et entraîne rapidement la ruine du 
composite. L’utilisation du nitrure de bore se présente alors comme la principale alternative 
au pyrocarbone. En effet, le nitrure de bore possède, a priori, une meilleure résistance à 
l’oxydation que le pyrocarbone (bien que sa température de début d’oxydation dépende de 
son degré de cristallisation). De plus, BN s’oxyde de manière passive : il conduit à la 
formation d’un oxyde liquide (B2O3), qui reste sous forme condensée jusqu’à environ 1000°C 
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sous air sec de par sa faible pression de vapeur saturante [Podobeda_1976]. L’oxyde formé 
fait donc office de barrière de diffusion vis-à-vis des espèces oxydantes en surface du nitrure 
de bore. 
Toutefois, en présence de vapeur d’eau, B2O3 se volatilise sous forme d’hydroxydes de 
bore HxByOz (x, y et z dépendant de la température). Ces hydroxydes peuvent accélérer 
l’oxydation du carbure de silicium constitutif des fibres et de la matrice (en dissolvant la silice 
formée par oxydation de SiC). Ainsi, sous air humide à haute température, deux cas de figure 
sont possibles : (1) l’oxydation de SiC n’est pas suffisamment rapide pour permettre à un 
verre borosilicaté de se former et l’interphase laisse place à du vide (le nitrure de bore ne 
présente alors aucun intérêt par rapport au pyrocarbone) ou (2) un verre borosilicaté riche en 
silice est formé à la place de la partie d’interphase consommée par oxydation : la silice, plus 
visqueuse que B2O3 permet alors une cicatrisation efficace des fissures à chaud. Cependant, la 
présence de ce mélange vitreux peut aussi conduire au pontage entre les fibres et la matrice, 
avec comme conséquence une potentielle fragilisation du composite à froid.  
Les objectifs de cette thèse sont : 
 de définir des conditions d’élaboration permettant d’optimiser la cinétique pour 
contrôler le degré de cristallisation de dépôts BN sur fils Hi-Nicalon S, tout en 
conservant une infiltration convenable, 
 de concevoir et mettre en place un procédé de dépôt CVD/CVI d’interphase 
BN sur fils Hi-Nicalon S en continu, à l’échelle laboratoire, 
 d’évaluer l’intérêt de l’ajout d’éléments chimiques au nitrure de bore 
permettant la stabilisation thermodynamique de B2O3 sous atmosphère humide 
à haute température. 
Une synthèse bibliographique, qui constitue le chapitre 1, rappelle de manière non 
exhaustive les divers travaux ayant abordé ces aspects. Le chapitre 2 présente l’ensemble des 
principaux moyens d’élaboration et techniques de caractérisation utilisés pour mener à bien la 
thèse. 
La définition de conditions d’élaboration permettant un bon contrô le du procédé de 
dépôt BN par CVD/CVI, et l’obtention d’un degré de cristallisation et de cinétiques de dépôt 
élevés fait l’objet des chapitres 3 et 4. Le chapitre 3 concerne un réacteur initialement prévu 
pour l’infiltration de préformes en phase gazeuse, alors que le chapitre 4 porte sur la 
caractérisation de dépôts BN en tout point d’un réacteur mis en place durant la thèse, destiné 
au dépôt d’interphase sur fils Hi-Nicalon S en continu. En fin de chapitre 4, l’élaboration par 
CVD de dépôts contenant de l’aluminium, l’élément d’ajout choisi dans cette thèse, est traitée.  
La validation du procédé de dépôt d’interphase en continu, ainsi que la mise en 
relation de la microstructure de différentes interphases BN avec leur comportement 
mécanique sont abordées dans le chapitre 5. 
Enfin, l’impact du degré de cristallisation de BN sur sa résistance à l’oxydation à 
haute température d’une part, et la limitation de la réactivité de B2O3 vis-à-vis de l’humidité 
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par ajout d’aluminium au nitrure de bore d’autre part, ont été évalués. Ces aspects font l’objet 
du dernier chapitre de ce mémoire.  
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I) Généralités sur les matériaux composites 
 
1) Définition 
 
Un matériau composite est un solide issu de l’association d’au moins deux constituants 
dans le but de lui procurer des propriétés améliorées à l’échelle macroscopique par rapport à 
celles de chacun des constituants pris séparément [Naslain_1985]. Il existe des exemples de 
matériaux composites « naturels » tel que le bois ou encore les os. L’observation de ces 
structures particulières a donné naissance aux composites artificiels. Actuellement, de 
nombreux domaines d’activité utilisent couramment des matériaux composites : les articles de 
sport (raquettes de tennis, cadres de vélo..), les biomatériaux (prothèses osseuses de type 
hanche par exemple), systèmes de freinage (notamment en Formule 1) etc…  
L’industrie aéronautique et spatiale mène depuis de nombreuses années des recherches 
sur les matériaux composites capables de conserver leurs propriétés mécaniques (rigidité, 
résistance élevée à la rupture…) à de très hautes températures d’utilisation : les composites 
dits thermostructuraux. Le but de l’implantation de ce type de matériau dans les moteurs 
d’avion est principalement un gain en légèreté non négligeable en comparaison aux 
superalliages métalliques usuellement utilisés permettant une consommation réduite de 
carburant. Cependant, les composites utilisés devront avoir des durées de vie de plusieurs 
dizaines de milliers d’heures sous sollicitations mécaniques intenses en atmosphère corrosive 
à haute température (400°C-1500°C). Une fiabilité mécanique est donc recherchée pour ce 
type de matériaux sur des temps longs et des chargements complexes. Les composites à 
matrice céramique (CMC) font partie des composites « thermostructuraux » et pourraient 
remplir les objectifs définis précédemment.  
 
2) Les composites à matrice céramique  
 
Les principaux avantages des céramiques sont leur faible masse volumique, leur 
rigidité, leur dureté et leur réfractarité. Leur principal inconvénient, qui découle de leur 
rigidité élevée (module élastique élevé) et de leur faible déformation à rupture [Naslain_1985] 
est leur comportement mécanique fragile. Néanmoins, leur utilisation sous forme de CMC 
(matrice et renfort céramique) permet d’é liminer le caractère fragile de ces matériaux, tout en 
conservant leurs avantages. La matrice peut être de type oxyde (verre ou vitrocéramique) ou 
de type non-oxyde (carbure ou nitrure). Le renfort utilisé peut lui aussi être de type oxyde ou 
non-oxyde et se présenter sous différentes formes : particules, fibres courtes ou fibres longues 
avec ou sans orientation privilégiée.  
Pour des applications à des températures supérieures à 1000°C, l’utilisation de matrice 
non-oxyde est préconisée. Les fibres oxydes sont également à proscrire dans ce cas du fait de 
leur fragilisation par frittage à haute température (T > 1100°C) qui entraîne une chute de leur 
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résistance mécanique. De plus, les fibres non-oxydes possèdent une bien meilleure résistance 
au fluage à haute température que les fibres oxydes. Ces différences de comportement sont 
notamment démontrées par comparaison des travaux de Bunsell et Berger (fibres à base 
d’alumine) [Bunsell_2000] et ceux de DiCarlo et al. (fibres à base de SiC de différentes 
générations) [DiCarlo_2004]. Les fibres non-oxyde (type carbone ou carbure de silicium) sont 
donc utilisées pour l’élaboration de matériaux composites soumis à des contraintes 
mécaniques élevées à haute température.  
Dans cette thèse, les matériaux considérés sont de type CMC avec matrice en carbure 
de silicium et renfort sous forme de fibres longues également à base de carbure de silicium. 
 
3) Les fibres longues à base de carbure de silicium (SiC) 
 
Dans les composites SiCf/SiC, les fibres longues utilisées doivent répondre à différents 
critères :  
 avoir une faible masse volumique, 
 posséder une contrainte à la rupture élevée, 
 être tissables pour réaliser des pièces de géométries complexes,  
 présenter une stabilité chimique élevée pour résister à l’oxydation à haute température, 
 posséder une forte stabilité structurale pour résister au fluage. 
Depuis les années 80, des fibres à base de carbure de silicium sont commercialisées par la 
société Nippon Carbon (Japon). Trois générations de fibres ont ainsi été développées au fil 
des années. Ces fibres sont toutes élaborées à partir du même précurseur : le polycarbosilane 
(PCS). Leur fabrication se déroule en 3 étapes successives : 
 le filage du polymère fondu (aux alentours de 300 °C) sous atmosphère inerte, 
 la réticulation du polymère pour obtenir une structure tridimensionnelle au sein de la 
fibre, 
 la pyrolyse à haute température sous atmosphère inerte pour former la fibre céramique 
finale. 
La première génération est connue sous l’appellation Nicalon NLM 202. Cette fibre 
contient une proportion non négligeable d’oxygène (environ 12% en masse), ce qui la rend 
instable thermiquement : elle se dégrade significativement à partir de 1100°C, ce qui conduit 
à une chute considérable de ses propriétés mécaniques. Pour cette fibre, la réticulation était 
réalisée par oxydation ménagée, ce qui explique le taux élevé d’oxygène qu’elle contient.  
La fibre de seconde génération est la Hi-Nicalon. Elle contient un taux réduit d’oxygène 
(moins de 1% en masse) et présente de bonnes propriétés mécaniques qui se conservent 
jusqu’à environ 1200°C. Elle est cependant composée de petits cristaux de SiC (< 10 nm) 
avec des joints de grains constitués de carbone amorphe (écart à la stœchiométrie de 
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SiC : rapport C/Si > 1). De ce fait, sa résistance à l’oxydation et sa stabilité chimique ne sont 
pas optimales pour des applications structurales aux très hautes températures sous atmosphère 
oxydante. Dans cette génération, l’étape de réticulation est réalisée par bombardement 
électronique sous atmosphère inerte, ce qui explique la forte diminution du taux d’oxygène au 
sein des fibres. 
Enfin, la fibre de dernière génération (la Hi-Nicalon type S) a vu le jour dans le 
courant des années 2000. Elle possède une composition chimique globale très proche de la 
stœchiométrie du carbure de silicium et un taux d’oxygène réduit (légèrement plus faible que 
celui de la Hi-Nicalon). Par rapport à la Hi-Nicalon, elle est constituée de SiC mieux 
cristallisé, avec des cristallites de plus grande dimension (50-100 nm). Elle possède également 
une plus grande rigidité et une stabilité thermique améliorée (elle conserve ses propriétés 
mécaniques jusqu’à environ 1600°C). Lors de la fabrication de ce type de fibre, l’étape de 
pyrolyse est décomposée en 2 parties : une première pyrolyse est réalisée sous hydrogène 
pour éliminer l’excès de carbone, puis une deuxième pyrolyse est effectuée sous argon entre 
1000 et 1600 °C. Son prix est cependant bien plus élevé que celui des fibres de générations 
précédentes. 
D’autres fibres à base de carbure de silicium sont commercialisées, comme la série 
Tyranno qui est développée par UBE Industries (Japon) ou encore la série Sylramic de la 
société COI Ceramics (Etats-Unis). Toutes ces fibres sont vendues sous forme de fils. Un fil 
est composé d’environ 500 fibres, maintenues les unes avec les autres par un polymère 
(ensimage), afin de faciliter leur manipulation et protéger leur surface vis-à-vis des 
frottements (écaillage, défauts…). Le tableau 1 regroupe différentes caractéristiques de toutes 
ces fibres. 
Fibre 
SiC 
Rapport 
C/Si 
(at.) 
Taux 
d’oxygène 
(%massique) 
Contrainte 
à rupture 
(GPa) 
Module 
d’Young 
(GPa) 
Déformat ion 
à rupture 
(%) 
Masse 
volumique 
(g.cm
-3
) 
Diamètre 
moyen 
(µm) 
Prix ($ 
US/kg) 
Nicalon 1,31 11,7 3,0 220 1,4 2,55 14 2000 
Hi-
Nicalon 
1,39 0,5 2,8 270 1,0 2,74 14 8000 
Tyranno 
TE 
1,59 5,0 3,4 206 1,7 2,55 11 N/A 
Hi-
Nicalon 
type S 
1,05 0,2 2,6 420 0,6 3,05 12 13000 
Tyranno 
SA 
1,08 < 1 2,8 380 0,7 3,10 7,5 5000 
Sylramic N/A 0,8 3,2 400 N/A 3,05 10 10000 
Sylramic 
iBN 
N/A N/A 3,5 400 N/A 3,05 10 >10000 
Tableau 1 - Quelques propriétés des fibres Nicalon, Tyranno et Sylramic [Hinoki_2003], [Bunsell_2006]  
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Les composites SiCf/SiC considérés durant cette thèse visant une résistance à 
l’oxydation élevée et des températures d’utilisation pouvant atteindre 1500°C, la fibre 
Hi-Nicalon type S a été utilisée. 
  
4) Les principales voies d’élaboration des CMC 
 
3.1) Le procédé PIP  
L’élaboration par voie PIP (Polymer Impregnation & Pyrolysis) consiste, comme son 
nom l’indique, à imprégner une préforme fibreuse par un polymère pré-céramique (par 
exemple le polycarbosilane, pour obtenir du SiC). Ensuite, par pyrolyse à haute température, 
une céramique est obtenue. Toutefois, lors de cette étape de céramisation, la matrice subit un 
fort retrait et possède une porosité ouverte importante. Les matériaux céramiques étant très 
sensibles aux défauts, les propriétés mécaniques finales du composite ainsi élaboré vont être 
fortement dépendantes de la présence de pores matriciels. Il est donc souvent nécessaire 
d’enchaîner plusieurs cycles imprégnation / pyrolyse afin d’obtenir une densité matricielle 
suffisamment élevée. 
 
3.2) La voie céramique 
La première étape du procédé est encore une imprégnation des préformes fibreuses 
mais cette fois par une barbotine (mélange de poudre céramique dont les particules sont 
généralement submicroniques, d’ajouts de frittage et d’eau). Ensuite, le tout est séché afin 
d’obtenir un cru recouvrant le renfort fibreux. Enfin, une étape de frittage est réalisée à haute 
température (≈ 1600°C) sous pression mécanique [Naslain_2004], pour consolider et densifier 
le matériau. 
 
3.3) La MI/RMI (Melt  Inf iltrat ion / Reactive Melt  Inf iltrat ion)  
Ce procédé consiste en la densification de préformes fibreuses par montée capillaire 
d’un métal en fusion. Cette technique peut être utilisée dans l’industrie pour la consolidation 
de composites SiCf/SiC. La densification se fait alors avec du silicium en fusion dans une 
préforme fibreuse souvent consolidée par une première couche de SiC élaborée par voie 
gazeuse afin d’éviter que le silicium n’attaque les fibres (MI, pour Melt Infiltration). Si la 
préforme est préalablement chargée en poudre de carbone, le silicium en fusion va réagir avec 
le carbone pour former du carbure de silicium (RMI, pour Reactive Melt Infiltration). Le 
principal avantage de ce type de procédé réside en l’obtention d’un taux de porosité résiduelle 
très faible (≤ 5%) au sein du composite final. L’utilisation de cette voie n’est permise que par 
utilisation de fibres SiC de dernière génération qui résistent à des températures élevées 
(≈ 1600°C pour la fibre Hi-Nicalon type S). 
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3.4) Le dépôt  chimique en phase vapeur  
La densification de la préforme fibreuse peut être obtenue par infiltration chimique en 
phase vapeur (Chemical Vapor Infiltration ou CVI), qui est une technique dérivée du dépôt en 
phase vapeur (Chemical Vapor Deposition ou CVD). Le principe est très proche dans chacune 
de ces méthodes. La différence entre les deux procédés réside dans le fait de chercher à 
infiltrer un substrat poreux en CVI, alors qu’en CVD le dépôt est réalisé uniquement en 
surface d’un substrat dense. Pour faciliter la CVI (l’infiltration des gaz réactifs dans un 
substrat poreux), un abaissement volontaire de la réactivité du système chimique peut être 
nécessaire. Cet abaissement est souvent obtenu par l’utilisation de basses températures          
(≤ 1100°C) et basses pressions (≤ 50 kPa), afin de permettre au mélange gazeux d’infiltrer le 
substrat poreux avant de réagir et ainsi former le dépôt.  
Le principe du procédé CVD est de mettre en contact un ou plusieurs gaz avec la 
surface d’un substrat portée à haute température. Le chauffage du substrat provoque alors une 
réaction chimique qui conduit à la formation d’un dépôt solide à sa surface. Un réacteur CVD 
consiste en une enceinte ouverte à ses deux extrémités et dans laquelle un flux gazeux 
contenant le(s) gaz réactif(s) (précurseurs du dépôt solide) et un ou plusieurs gaz vecteur(s) 
permettant l’entraînement de ces gaz réactifs par convection vers la zone de dépôt (substrat 
chauffé) du réacteur. Il existe deux principaux types de réacteurs CVD : les réacteurs à parois 
froides et les réacteurs à parois chaudes. Dans un réacteur à parois froides, seul le substrat est 
chauffé. Ceci limite les réactions en phase homogène (entre gaz) et les dépôts sur les parois 
du réacteur mais cela entraîne de forts courants de convections liés aux différences de 
températures. Pour les réacteurs à parois chaudes, le substrat et les parois du réacteur sont 
portés à des températures élevées voisines. Le principal avantage de ce type de moyen est 
l’obtention d’une phase gazeuse homogène. En revanche, le dépôt se fait simultanément sur le 
substrat et sur les parois ce qui conduit à une consommation accrue des gaz réactifs introduits 
dans le mélange initial. 
Dans le cadre de cette thèse, des réacteurs à parois chaudes sont utilisés. 
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Le processus de dépôt CVD peut être représenté par l’enchaînement de plusieurs 
étapes [Spear_1989] (figure 1) : 
 transport par convection forcée des gaz jusqu’à la zone de réaction,  
2 réactions chimiques en phase homogène entre les molécules contenues dans le 
mélange gazeux initial entraînant la formation d’espèces intermédiaires 
(précurseurs effectifs du dépôt),  
3 transport par diffusion à travers la couche limite des précurseurs effectifs vers 
la surface du substrat, 
4 réactions chimiques hétérogènes à la surface du substrat : 
a. adsorption des espèces réactives (précurseurs effectifs),  
b. réactions à la surface du substrat entre espèces adsorbées ou entre 
espèces adsorbées et espèces présentes dans le mélange gazeux initial, 
c. désorption des produits de réaction, 
5 transport par diffusion des produits de réaction gazeux à travers la couche 
limite, 
6 entraînement par convection forcée des produits de réaction et des espèces 
gazeuses qui n’ont pas réagi à la surface du substrat vers la sortie du réacteur.  
 
 
Figure 1 - Schéma de principe du mécanisme de dépôt CVD  
 
Zone de chauffe
Zone de chauffe
Dépôt
Substrat
Flux gazeux
a
b
c
1 2
3
5
6
4
: molécules de gaz initiales (précurseurs)
: espèces réactives (précurseurs effectifs)
: produits de réaction
Couche limite
Interface solide/gaz
16 
 
L’étape la plus lente (étape limitante) conditionne la vitesse globale de dépôt. On 
distingue alors deux cas : les processus de dépôt contrôlés par des phénomènes physiques 
(étapes 1, 3, 5 et 6 de la figure 1) et ceux régis par des phénomènes chimiques (étapes 2 et 4). 
Dans le premier cas, le système est en régime de transfert de masse, tandis que dans le 
deuxième cas, il est en régime chimique.  
Un régime chimique est généralement favorisé par des conditions de basse pression 
(LPCVD), de basse température et de débits gazeux suffisamment élevés pour permettre un 
apport de matière suffisant dans le réacteur. Ce régime permet l’obtention de couches minces 
homogènes ou l’infiltration de substrats poreux, en laissant le temps aux espèces réactives de 
diffuser à travers le réseau poreux avant de réagir et de finir par provoquer son obstruction. 
Dans le cas d’infiltration de préforme fibreuse, ce régime est donc généralement favorisé.  
 
5) Le comportement mécanique des CMC 
 
Les CMC sont des composites dits « inverses », c'est-à-dire que la déformation à 
rupture de la matrice est inférieure à celle du renfort fibreux (εmatrice < εrenfort ). Cette propriété 
implique que la matrice se fissure avant le renfort fibreux lors d’une sollicitation mécanique 
d’un tel composite. 
Le comportement mécanique global de ces matériaux est en grande partie régi par la 
force de la liaison fibre / matrice : 
 Si cette liaison est trop forte, les fissures matricielles se propagent en mode I 
jusqu’aux fibres dès leur apparition, entraînant la rupture de ces dernières par 
effet d’entaille, et une rupture fragile du composite qui se comporte alors 
comme un matériau céramique monolithique (figure 2a). 
 Si la liaison est affaiblie, les fissures matricielles seront déviées du mode I au 
mode II à l’interface fibre/matrice. Dans ce cas, les fibres sont préservées. 
Mais si cette liaison est trop faible, de fortes décohésions entre fibres et matrice 
sont provoquées. De ce fait, le transfert de charge entre matrice et renfort n’est 
plus assuré et les fibres supportent seules la charge appliquée au CMC. La 
déformation à rupture du matériau sera alors importante (proche de celle des 
fibres seules), mais sa contrainte à rupture globale restera peu élevée (figure 
2b). De plus, l’ouverture des fissures étant importante dans ce cas, l’accès des 
gaz oxydants aux fibres est facilité ce qui peut entraîner une chute des 
propriétés mécaniques par oxydation de ces dernières.  
Il apparaît donc primordial de bien contrôler cette liaison interfaciale afin d’obtenir un 
comportement mécanique non fragile du composite. Ce comportement est dit « élastique 
linéaire endommageable » ou « pseudo-ductile » : le matériau tolère l’endommagement et 
possède une ténacité élevée (et respectivement une contrainte à rupture élevée), bien que ses 
constituants céramiques présentent chacun un comportement à rupture fragile (figure 2c).  
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Dans ce cas, la rigidité du composite diminue petit à petit avec l’endommagement progressif 
de la matrice jusqu’à rupture. 
 
Figure 2 - Courbes contrainte (σ) / déformation (ε) théoriques d'un CMC unidirectionnel en traction monotone selon la force 
de la liaison interfaciale fibre / matrice : (a) trop forte, (b) trop faible, (c) intermédiaire [Jacques_2007] 
 
6) L’interphase dans les CMC 
 
Comme souligné dans le paragraphe précédent, l’amélioration des propriétés 
mécaniques globales des CMC passe par un bon contrôle des liaisons interfaciales 
[Naslain_1998]. La force de liaison fibre/matrice est en fait  optimisée par l’interposition entre 
ces deux composants d’une fine couche (épaisseur inférieure au micromètre) d’une phase 
supplémentaire qui joue le rôle de fusible mécanique dans les CMC [Evans_1995] : 
l’interphase. 
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Le matériau d’interphase doit présenter une faible rigidité et une faible résistance au 
cisaillement, afin d’être capable de dévier les fissures matricielles du mode I au mode II. Il 
faut alors distinguer deux types de ruptures (figure 3) : 
 La rupture cohésive : la déviation de fissure a lieu principalement au sein de 
l’interphase et la courbe de comportement mécanique correspondante est celle 
présentée en figure 2) (c) 
 La rupture adhésive : la déviation de fissure a lieu à l’interface fibre/interphase. 
La courbe contrainte/déformation globale correspondante est alors 
généralement celle de la figure 2) (b) 
 
 
Figure 3 - Déviations de fissure : à l'interface fibre / interphase (rupture adhésive) et au sein de l'interphase (rupture 
cohésive) 
 
Pour jouer efficacement le rôle de fusible mécanique, l’interphase doit être liée le plus 
fortement possible à la fibre. 
Le matériau d’interphase utilisé habituellement dans les composites SiC f/SiC est le 
carbone à structure graphitique déposé par CVI (pyrocarbone ou PyC). Ce choix a été fait au 
regard de l’anisotropie de ses propriétés physiques due à sa structure cristalline lamellaire 
(liaisons faibles inter- feuillets atomiques et fortes intra- feuillets atomiques). En raison de 
rotations des feuillets les uns par rapport aux autres, il existe des fautes d’empilement (suivant 
l’axe c) dans les feuillets du pyrocarbone. L’ordre d’empilement des feuillets n’est alors 
Matrice Fibre Matrice Fibre
Rupture adhésive Rupture cohésive
Interphase
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conservé que sur de courtes distances (cristallites de quelques nanomètres). Le carbone est 
alors qualifié de turbostratique.  
Par CVI, les feuillets de pyrocarbone se déposent parallèlement à la surface de la fibre. 
Les liaisons fortes au sein de chaque feuillet permettent donc, par d issipation d’énergie, de 
ralentir les fissures matricielles avant qu’elles n’atteignent la fibre (en mode I), et les liaisons 
faibles entre les feuillets permettent leur déviation du mode I en mode II (donc parallèlement 
à la fibre) au sein de l’interphase. L’énergie de fissuration est alors peu à peu dissipée jusqu’à 
être insuffisante pour que la fissure puisse continuer à se propager.  
Cependant, le principal inconvénient du carbone est sa résistance à l’oxydation 
limitée. En effet, il s’oxyde à l’air de manière active en formant les espèces volatiles CO et 
CO2 dès 450°C. Dans les CMC, via l’apparition des premières fissures matricielles, des 
chemins d’accès privilégiés sont créés pour les espèces oxydantes vers l’interphase. A des 
températures inférieures à 1000°C, la cinétique d’oxydation de SiC est trop lente pour que la 
formation d’un oxyde (SiO2) puisse combler rapidement ces chemins d’accès, et protéger 
l’interphase des espèces oxydantes. L’interphase est donc rapidement consommée et le 
transfert de charge entre fibre et matrice n’est plus assuré [Morscher_2004]. A haute 
température (> 1000°C), de la silice peut se former en quantité significative par oxydation du 
SiC. Des liaisons fortes peuvent apparaître entre la matrice et les fibres avec la formation de 
ponts d’oxyde fragile. Une rupture fragile du composite est donc observée dans ce cas là. De 
plus, les fibres ne sont également plus protégées contre les espèces oxydantes.  
Malgré le développement de protections contres l’oxydation telles que les mat rices 
autocicatrisantes ou les barrières environnementales, cet inconvénient est toujours un verrou 
technologique quant à l’utilisation des CMC dans les moteurs aéronautiques de nouvelle 
génération (utilisation sur de longues durées à des températures élevées, c'est-à-dire jusqu’à 
1500°C). 
La principale alternative à l’utilisation du pyrocarbone comme matériau d’interphase 
est son remplacement par le nitrure de bore (BN). En effet, le nitrure de bore dans sa forme 
hexagonale possède une structure cristalline lamellaire, proche de celle du carbone 
graphitique (figure 4). 
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Figure 4 - Structure cristalline du carbone graphitique et du nitrure de bore hexagonal  
Tout comme le pyrocarbone, le nitrure de bore possède des propriétés anisotropes du 
fait de sa structure cristalline lamellaire. Il possède également des forces de liaison inter-
feuillets faibles et des forces de liaisons intra- feuillets fortes, ce qui permet de penser qu’il 
puisse être un bon fusible mécanique (c'est-à-dire être capable de dévier efficacement des 
fissures matricielles de mode I en mode II). 
De plus, le nitrure de bore bien organisé semble plus résistant à l’oxydation que le 
pyrocarbone [Cofer_1995]. Il s’oxyde à partir de températures plus élevées (fortement 
dépendantes de son degré de cristallisation) et de manière passive en formant un oxyde 
liquide B2O3, dès 420°C pour un nitrure de bore quasiment amorphe.  
Toutefois, le nitrure de bore généralement obtenu par CVI/CVD est turbostratique 
(comme le PyC) et non hexagonal puisque les températures utilisées en CVI sont bien 
inférieures à la température de cristallisation de BN (≈ 2000°C), ce qui tend à diminuer sa 
résistance à l’oxydation. Cependant, l’utilisation de fibres de dernière génération (Hi-Nicalon 
S), proposant une stabilité chimique à des températures plus élevées que les fibres de 
précédentes générations, autorise le dépôt d’interphase BN à des températures pouvant 
atteindre 1500°C. 
 
 
 
 
 
C
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II) Comportement en oxydation / corrosion du nitrure de 
bore 
 
1) Stabilité de dépôts BN a l’air ambiant 
 
La stabilité de dépôts BN CVD dès la température ambiante vis-à-vis de l’air 
environnant dépend de leur température d’élaboration [Le Gallet_2001]. Le Gallet et al. l’ont 
observé en effectuant des relevés de masse fréquents sur des dépôts de nitrure de bore 
élaborés à basse température (< 1000°C) ayant subi ou non un traitement thermique post 
élaboration (à T ≤ 1300°C, sous vide ou atmosphère neutre). Les dépôts non traités 
présentaient des prises de masse significatives, attribuées après analyses chimiques 
(spectroscopie des électrons Auger) à l’absorption d’oxygène par le nitrure de bore, ainsi que 
la présence de cristaux de borate d’ammonium hydraté en surface. Le taux d’oxygène présent 
dans les dépôts peut ainsi atteindre une concentration atomique de 20% [Rebillat_2002]. 
Après traitement thermique à haute température, le taux d’oxygène résiduel est au plus de 5%, 
ce qui est, a priori, une concentration trop faible pour influencer les propriétés mécanique 
d’un composite [More_1999]. En revanche, afin d’obtenir du nitrure de bore avec une 
résistance à l’oxydation élevée, il est préférable d’éviter sa contamination par la moindre trace 
d’oxygène. 
Dans la suite des travaux de Le Gallet et al., les espèces se dégageant de dépôts BN 
exposés à l’air lors de traitements thermiques avaient été analysées par spectroscopie de 
masse. Ces analyses ont permis de détecter, outre H2O provenant de l’exposition à l’air des 
dépôts, les précurseurs de BN (NH3 et BCl3) supposés ne pas avoir réagi ainsi que BH3. Ce 
résultat montre que l’instabilité des nitrures de bore élaborés à basse température (< 1000°C) 
vis-à-vis de l’air ambiant provient de la présence d’espèces non totalement décomposées, 
piégées au sein des dépôts. La température d’élaboration du nitrure de bore doit donc être 
suffisamment élevée pour permettre la décomposition des précurseurs résiduels piégés dans le 
dépôt et très réactifs vis-à-vis de H2O et O2. 
Enfin, pour les dépôts BN exposés à l’air ambiant, une augmentation du degré de 
cristallisation après traitement thermique semble facilitée par rapport aux dépôts BN non 
exposés à l’air, et s’accompagne systématiquement d’une diminution du taux d’oxygène pré-
absorbé. L’oxygène absorbé joue donc un rôle majeur sur l’aptitude de BN à cristalliser lors 
d’un traitement thermique  à T < Tcristallisation BN. La cristallisation de tels dépôts BN lors d’un 
traitement thermique peut en effet s’expliquer par un procédé complexe. La présence d’une 
phase B2O3 solide ou visqueuse inter-granulaire, et qui se volatilise partiellement à haute 
température est a priori en partie responsable de la réorganisation de BN via un mécanisme de 
diffusion aux joints de grains [Le Gallet_2004]. B2O3 joue le rôle d’agent de cristallisation de 
BN. 
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2) Oxydation en atmosphère sèche 
 
BN hexagonal s’oxyde à partir de 900°C [Cofer_1995] mais le nitrure de bore 
turbostratique (c'est-à-dire comprenant des fautes d’empilement) s’oxyde de manière 
significative dès 800°C [Rebillat_2002, Podobeda_1976]. Ceci est dû au fait que la résistance 
à l’oxydation de BN est a priori liée à son degré de cristallisation [Cofer_1995]. Ce  
comportement a été mis en évidence par la comparaison de courbes de prise de masse durant 
des essais menés sous air sec à 950°C de différents BN (ex-B3N3H6) présentant des distances 
interréticulaires (d(002)) comprises entre 0,335 et 0,367 nm avec un BN commercial 
(Carborundum) présentant une distance interréticulaire de 0,333 nm (valeur de d(002) théorique 
pour BN hexagonal), donc parfaitement cristallisé.  
La structure lamellaire de BN hexagonal implique que la vitesse d’oxydation n’est pas 
identique selon chacune de ses orientations cristallographiques. En particulier, elle est 
maximale selon l’axe    , c'est-à-dire parallèlement aux plans (002) [Jacobson_1999]. Elle est 
également dépendante de la porosité de BN, de son pourcentage d’impuretés, comme 
l’oxygène par exemple, et de l’orientation des sections de l’échantillon considéré vis-à-vis des 
plans (002) [Rebillat_2002]. 
La cinétique d’oxydation s’obtient en exploitant la variation de masse en fonction du 
temps (∆m/m0=f(t)). Dans le cas de BN turbostratique, cette cinétique est décrite par une 
fonction linéaire dans les premiers instants d’oxydation, puis par une loi parabolique 
[Tapsuk_1978]. En effet, à l’état initial, le phénomène est limité par les réactions chimiques à 
la surface de BN : ceci correspond au régime linéaire. Ensuite, la vitesse d’oxydation est 
contrôlée par la vitesse de diffusion de l’oxygène à travers la couche d’oxyde (B2O3) formée 
en surface de BN : ceci correspond au régime parabolique. La description par une loi 
parabolique de la formation d’oxyde est valable tant que B2O3 ne se volatilise pas. Cofer et al. 
ont montré qu’en l’absence d’humidité, la volatilisation de B2O3 est négligeable en dessous de 
950°C [Cofer_1995]. 
Dans les composites, l’utilisation d’une interphase multicouche a déjà été envisagée : 
BN/Si3N4 [Kowbel_1995, Coons_2013] ou BN/SiC [Bertrand_1998]. Il s’avère que ces 
matériaux présentent une meilleure résistance à l’oxydation que les composites à interphase 
de BN monocouche.  
Dans le cas de l’utilisation d’une couche contenant du silicium, cette amélioration 
semble due à la formation d’un verre borosilicaté par réaction de B2O3 avec SiO2 
[Coon_2013]. De plus, la finesse des différentes couches dans ce type d’interphase (< 100 
nm) permet de favoriser, après endommagement, des chemins d’accès aux espèces oxydantes 
plus étroits, donc plus faciles à combler que dans le cas d’une interphase monocouche. C’est 
la combinaison de ces deux aspects qui résulte en une résistance à l’oxydation globalement 
plus élevée du composite.   
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L’utilisation d’un multicouche AlN/BN a déjà été envisagée comme revêtement 
externe de la matrice dans les CMC [Grente_2004]. Dans ce cas, la formation au sein des 
fissures de cristaux de borate d’aluminium (2Al2O3.B2O3) noyés dans une matrice vitreuse 
(B2O3) apparaît plus marquée lorsqu’un contact intime existe entre les éléments bore et 
aluminium. Ce résultat montre encore que l’utilisation de couches fines semble nécessaire à la 
formation de ce composé défini. Une quantité plus importante de nitrure de bore par rapport 
au nitrure d’aluminium semble également favoriser la formation de tels composés. Il apparaît 
donc important de contrôler finement le rapport Al/B dans ce type de multicouches.  
La résistance à l’oxydation de BN semble directement liée à son degré de 
cristallisation. L’ajout de silicium ou d’aluminium dans le système permet également 
d’accroitre la résistance à l’oxydation.  
 
3) Oxydation en atmosphère humide 
 
Sous atmosphère humide, la résistance à l’oxydation de BN reste reliée à son degré de 
cristallisation [Cofer_1995]. Cependant, la volatilisation de B2O3 est fortement accélérée en 
présence d’humidité. La loi décrivant la cinétique d’oxydation du nitrure de bore devient 
paralinéaire en présence de quelques ppm d’eau [Jacobson_1999]. Ceci résulte d’une prise de 
masse correspondant à la formation de l’oxyde B2O3 combinée à une perte de masse 
simultanée qui provient de la volatilisation de B2O3 sous forme d’espèces HxByOz (figure 5). 
 
Figure 5 - Modélisation de la cinétique d'oxydation du SiC  en atmosphère humide [Opila_1997] applicable au BN CVD 
[Jacobson_1999]  
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La formation et la volatilisation de B2O3 se modélisent respectivement par une loi 
parabolique et une loi linéaire décroissante. La variation de masse fait apparaître un gain a ux 
premiers instants de l’oxydation sous air humide, puis devient linéaire décroissante lorsque la 
vitesse de volatilisation de l’oxyde liquide B2O3 égale sa vitesse de formation (c'est-à-dire la 
vitesse d’oxydation du nitrure de bore considéré).  
Les calculs thermodynamiques [Martin_2003, Quémard_2005, Wery_2008] ont 
permis d’identifier les hydroxydes HxByOz formés en fonction de la température par réaction 
de B2O3 avec H2O : 
 pour T < 950°C : H3B3O6 (g) et H3BO3 (g) 
 pour 950°C < T < 1200°C : H3B3O6 (g), H3BO3 (g) et HBO2 (g) 
 pour T > 1200°C : HBO2 (g). 
Ces hydroxydes se forment par remplacement de liaisons B-O-B par des liaisons B-O-H. La 
vapeur d’eau brise le réseau du verre B2O3 et le fragilise. Ces espèces possèdent des pressions 
de vapeur saturante plus élevées, ce qui explique la volatilisation rapide de la phase borée 
[Kobayashi_1995]. 
Comme mentionné précédemment, la vitesse de formation de B2O3 (donc d’oxydation 
de BN) en atmosphère humide diminue avec l’augmentation du degré de cristallisation du 
nitrure de bore. Or, le phénomène de volatilisation de B2O3 étant inhérent à cet oxyde (pour 
un couple atmosphère gazeuse/température donné), plus BN est cristallisé, plus la vitesse de 
volatilisation de B2O3 sera rapidement significative par rapport à celle d’oxydation de BN, et 
plus vite la surface de BN sera directement attaquée par les espèces oxydantes (B2O3 se 
volatilisant aussi rapidement qu’il ne se forme).  
Un verre borosilicaté semble bien plus stable sous atmosphère humide que B2O3 [Le 
Gallet_2001, Corman_2006, Wery_2008, Nualas_2013]. En effet, après analyse de la surface 
de dépôts B(Si)N oxydés, il a été constaté qu’elle était uniquement formée de silice, B2O3 
s’étant évaporé en présence de vapeur d’eau. La couche de SiO2 formée peut être considérée 
comme stable dans le domaine de température inférieure à 1200°C vis-à-vis de H2O et cette 
couche protectrice ralentit efficacement la diffusion de O2 et H2O. Cette caractéristique, 
combinée à une viscosité très supérieure à celle de B2O3, en fait une barrière de diffusion 
efficace vis-à-vis des espèces oxydantes en atmosphère sèche comme humide.   
    Dans le cas d’un ajout d’aluminium au système (multicouche 
AlN/BN par exemple), une réduction de la volatilisation de B2O3 au sein des fissures en 
présence de cristaux de 2Al2O3.B2O3 a été démontrée [Grente_2004].  
La résistance à l’oxydation de BN reste directement liée à son degré de cristallisation 
autant sous atmosphère oxydante sèche ou humide. L’ajout d’un élément tel que le silicium 
ou l’aluminium à l’interphase BN est également une voie d’amélioration déjà exploitée 
industriellement (dans le cas du silicium) de sa résistance à l’oxydation / corrosion dans des 
CMC. 
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III) Elaboration du nitrure de bore par voie gazeuse 
 
1) Conditions d’élaboration 
 
L’élaboration du nitrure de bore par CVD/CVI au sein de préformes fibreuses ou dans 
des fils céramiques peut se faire à partir de divers précurseurs tels que : les espèces à base de 
borazine ou borane [Wu_2010, Jacques_2004, Younes_2012, Li_2011, Cofer_1995], le 
mélange BCl3/NH3 [Matsuda_1988, Le Gallet_2004, Cholet_1993], ou encore le mélange 
BF3/NH3 [Prouhet_1991, Rebillat_1996]. Hormis dans le cas des précurseurs contenant déjà 
les éléments bore et azote, la source d’azote privilégiée est l’ammoniac car sa réactivité à 
moyenne ou haute température est bien supérieure à celle du diazote (N2). 
L’intérêt principal de précurseurs à base de borane ou borazine est de pouvoir déposer 
BN dès les basses températures (≈ 300°C). Le système BCl3/NH3 permet, lui, d’atteindre des 
vitesses de dépôt élevées à partir de 700°C. Le mélange BF3/NH3 conduit quant à lui au 
nitrure de bore le mieux organisé en comparaison avec les autres précurseurs cités.  
En revanche, BF3 et le produit de réaction HF sont des espèces très corrosives qui 
attaquent les fibres céramiques à haute température et détériorent donc leurs propriétés 
mécaniques [Rebillat_1999]. De ce fait, ce dernier système n’est actuellement quasiment plus 
utilisé. L’utilisation de précurseurs non halogénés n’entraîne pas la détérioration des fibres 
même à haute température (≥ 1000°C), mais l’obtention d’un BN bien organisé passe par une 
élaboration à température élevée ; une telle température favorise le risque de nucléation 
homogène en phase gazeuse et entraîne des problèmes d’homogénéité et d’infiltration de 
préformes fibreuses. De plus, ces précurseurs (type borazine) sont chers et très instables vis-à-
vis de l’air ambiant [Lane_2006]. Enfin, le mélange BCl3/NH3 cause seulement une 
détérioration limitée des fibres (avec la possible formation de SiCl4) mais entraîne la 
condensation de chlorure d’ammonium (NH4Cl) en partie froide (T ≤ 300°C) issu de réaction 
entre NH3 et HCl à haute température, et donc un risque important de bouchage en sortie de 
réacteur. L’utilisation de hautes températures d’élaboration est également nécessaire pour 
obtenir un nitrure de bore très organisé. Cependant ce choix de conditions n’est, a priori, pas 
compatible avec une infiltration correcte de préformes fibreuses ou fils céramiques. 
Dans le cadre de cette thèse, suite à la prise en compte des éléments cités, le système 
BCl3/NH3 a été retenu.  
 
La réaction globale de formation de BN à partir de ce mélange s’écrit                               
BCl3 + NH3 → BN + 3HCl (1) [Patibandla_1992]. En plus de cette réaction, NH4Cl gazeux se 
forme à haute température, et se re-condense sur les parois froides (T ≤ 300°C), comme 
évoqué précédemment. Outre les problèmes de bouchage en sortie de réacteur, cette réaction 
entraîne la consommation d’une partie de l’ammoniac. Il est donc souvent préférable 
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d’utiliser un rapport α (= QNH3/QBCl3) supérieur à 1, c'est-à-dire un excès d’ammoniac, afin 
d’optimiser le rendement de la réaction (1) [Huang_1999].  
De plus, un excès d’ammoniac permet l’obtention d’un nitrure de bore quasi-
stœchiométrique (c'est-à-dire éviter la présence de bore libre dans les dépôts réalisés). De 
cette manière, une stabilité plus élevée de BN vis-à-vis de l’air ambiant est atteinte, le bore se 
liant très facilement à l’oxygène [Cholet_1990].  
Il a également été mis en évidence que la composition de la phase gazeuse joue un rôle 
dans l’organisation du dépôt, c'est-à-dire influe sur la cristallinité et l’anisotropie du nitrure de 
bore [Le Gallet_2004], comme c’était déjà le cas dans le système BF3/NH3 [Rebillat_1996, 
Jacques_2000].  
La composition de base de la phase gazeuse initiale dans ce travail comprendra donc 
un excès d’ammoniac. 
 
Dans le système sélectionné, une bonne infiltration de préformes fibreuses est 
favorisée par l’utilisation de conditions d’élaboration dites « douces » [Cholet_1993, 
Leparoux_1998], c'est-à-dire à basse température (≈ 700-800°C) et basse pression (0,1-1 kPa). 
Cependant, ceci n’est pas compatible avec l’obtention d’un nitrure de bore hautement 
organisé, qui est plutôt favorisée par les hautes températures et pressions de dépôt.  
Une autre solution déjà envisagée afin d’infiltrer correctement une préforme tout en 
atteignant un degré de cristallisation élevé du nitrure de bore est la mise en place d’un 
traitement thermique post élaboration du dépôt à T > Télaboration. Il est ressorti des différents 
travaux menés par le passé qu’un tel traitement permettait la stabilisation du nitrure de bore 
élaboré à basse température vis-à-vis de l’air ambiant, en finissant de décomposer les gaz 
réactifs piégés dans le dépôt [Le Gallet_2001, Udayakumar_2011]. En revanche, pour un 
traitement thermique à T ≤ 1400°C, un gain de cristallinité sur le dépôt n’est observé que si ce 
dernier a été exposé à l’air ambiant [Le Gallet_ 2004] (c'est-à-dire si de l’oxygène a été 
introduit dans le dépôt). Une augmentation du degré de cristallisation de BN sans pré-
exposition à l’air est envisageable par un traitement thermique à très haute température. 
Toutefois, les fibres utilisées (Hi-Nicalon type S) perdent leurs propriétés mécaniques au-delà 
de 1600°C.  
Afin d’obtenir un compromis entre infiltration et cristallinité, une température de 
dépôt élevée (> 1000°C) et une basse pression (< 0,5 kPa) seront utilisées dans un premier 
temps, sans traitement thermique post élaboration.  
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Il existe une technique de dépôt CVD permettant de s’affranchir en grande partie des 
problèmes liés à l’infiltrabilité d’une préforme fibreuse : l’élaboration de nitrure de bore par 
procédé de dépôt en continu sur fils céramiques [Jacques_ 2001, Suzuki_2003, Stöckel_2007, 
Ye_2011]. Ce procédé consiste à faire défiler le fil à traiter à travers le réacteur CVD/CVI 
permettant le dépôt de nitrure de bore. Un fil étant nettement moins difficile à infiltrer qu’une 
préforme, les températures de travail peuvent alors être élevées sans pour autant créer 
d’inhomogénéité en épaisseur de dépôt trop importante au sein du matériau (le contrôle 
d’épaisseur de l’interphase est un paramètre clé quant au comportement mécanique final du 
composite). L’infiltration d’un fil peut être considérée comme acceptable si l’épaisseur de 
dépôt à cœur de fil n’est pas inférieure au tiers de l’épaisseur de dépôt mesurée en périphérie 
de fil (edépôt ext ≤ 3edépôt int). 
Cependant, le fil ainsi revêtu doit pouvoir être tissé facilement, afin de créer des 
structures fibreuses en plusieurs dimensions. L’utilisation de ce type de procédé fait 
également de la vitesse de défilement ainsi que de la tension appliquée au fil au sein du 
réacteur des paramètres d’élaboration primordiaux [Suzuki_2003] (il faut également garder à 
l’esprit qu’une vitesse de dépôt la plus grande possible est souhaitable en vue d’une 
application industrielle du procédé).  
De plus, le dépôt présente alors forcément un gradient de structure dans son épaisseur. 
Ce gradient est plus ou moins marqué selon la vitesse de montée en température du fil 
lorsqu’il traverse la zone chaude [Jacques_2001]. Le type de gradient thermique appliqué au 
fil durant l’élaboration est donc un nouveau paramètre à considérer afin de contrôler finement 
l’architecture du dépôt, qui peut avoir un impact considérable sur l’aptitude d’une interphase à 
jouer correctement le rôle de fusible mécanique dans un CMC.  
Un réacteur, dont le fonctionnement est basé sur ce type de procédé, a été mis en place 
durant la thèse. 
 
2) Choix d’un élément dopant du nitrure de bore 
 
Le nitrure de bore est susceptible d’être attaqué sous atmosphère humide à des 
températures modérées pouvant varier suivant son degré de cristallisation. En effet, par 
oxydation, BN forme un oxyde liquide par la réaction : 
2BN(s) + 3/2O2(g) → B2O3 (s ou l) + N2 (g)  (1) 
Sous atmosphère humide, B2O3 se volatilise sous forme d’espèces HxByOz dès 400-
500°C, et la couche de nitrure de bore est donc consommée de la même manière qu’une 
couche de pyrocarbone sous air sec.  
Outre l’augmentation du degré de cristallisation de BN , qui est susceptible de 
renforcer sa résistance à l’oxydation, une amélioration de la résistance en oxydation du nitrure 
de bore exige une amélioration de la stabilité de son oxyde passivant sous atmosphère humide 
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à haute température. Elle peut être obtenue en liant chimiquement B2O3 à un autre oxyde 
XmOn, plus stable à haute température. De telles liaisons limiteraient ainsi la volatilisation de 
B2O3 dans ces conditions.  
Cette stabilisation peut être obtenue par la formation de cristaux de composés définis  
de type aB2O3.bXmOn plus stables que l’oxyde de bore à haute température sous atmosphère 
corrosive, ou par la formation de liaisons avec un autre oxyde liquide plus stable sous 
atmosphère corrosive à haute température que B2O3. Un « dopage » du dépôt BN par un 
élément permettant la formation d’oxyde pouvant répondre à ces conditions est donc 
envisagé. 
Pour convenir, la nouvelle phase doit s’oxyder de manière significative en XmOn dans 
la gamme de température visée (T ≥ 1000°C). De même, les éventuels composés définis 
aB2O3.bXmOn formés ne doivent pas se décomposer en dessous de 1500°C (température 
maximale d’utilisation). La température de début d’oxydation et la vitesse d’oxydation 
dépendront du composé non oxyde initial contenant l’élément X, mais aussi de la taille des 
grains et de leur orientation cristalline.  
Deux éléments ont été envisagés ici : l’aluminium et le silicium.  
Ces éléments (Al et Si) ont déjà été utilisés comme éléments « dopants » de BN ou de 
phases borées (type B4C) dans différents travaux [Le Gallet_2001, Corman_2006, Liu_2015], 
ou introduits sous forme de couche dans des séquençages BN/(couche contenant l’élément X) 
[Grente_2004]. 
De plus, l’élaboration doit être réalisable facilement par CVD. Pour cela, il faut que 
des précurseurs de l’élément choisi soient utilisables sous forme gazeuse, et donc qu’ils soient 
commercialisés sous forme gazeuse ou liquide avec une pression de vapeur saturante 
suffisante, c'est-à-dire supérieure à la pression de travail (0,2 kPa) à basse température (≤  
50°C), puisque certaines vannes et appareils électroniques utilisés (comme les débitmètres par 
exemple) ne supportent pas de températures plus élevées.  
2.1) Le silicium 
 
L’élaboration et la caractérisation de dépôts B(Si)N est largement rapportée dans la 
littérature [Le Gallet_2001, Corman_2006, Stöckel_2007, Liu_2015]. Ce type de dépôt 
possède une résistance à la corrosion élevée (et nettement supérieure à celle de BN pur) à 
haute température (700°C-1400°C). En effet, dans ce système, B2O3 forme des liaisons Si-O-
B avec SiO2 liquide (figure 6). Ce dernier oxyde présente une meilleure stabilité que l’oxyde 
de bore sous atmosphère corrosive à haute température. Ces considérations expliquent que la 
volatilisation de B2O3 soit atténuée. De plus, la phase liquide B2O3.SiO2, plus visqueuse 
qu’une phase contenant B2O3 seul, forme une barrière de diffusion plus efficace vis-à-vis des 
espèces oxydantes (leur diffusion à travers la couche d’oxyde étant rendue plus difficile par 
l’augmentation de viscosité).  
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Figure 6 - Diagramme de phase B2O3-SiO2 [Decterov_2007] 
La résistance à la corrosion de dépôts B(Si)N devient nettement supérieure à celle de 
BN pur pour une proportion significative de silicium introduite [Le Gallet_2001, 
Corman_2006, Nualas_2013], et cette résistance est maximale pour 25% massique de silicium 
introduit (≈ 13% atomique). Une couche d’oxyde semble se former en surface de dépôt par 
oxydation et évite efficacement la diffusion d’espèces oxydantes vers la surface de dépôt non 
oxydé. Un tel comportement permet de limiter la consommation de l’interphase par oxydation 
et volatilisation de l’oxyde liquide.  
Toutefois, plus la proportion en silicium augmente dans le dépôt, plus le degré de 
cristallisation et l’anisotropie de BN diminue, jusqu’à l’obtention d’un matériau isotrope pour 
les plus grandes quantités de silicium introduites [Liu_2015, Corman_2006]. La conséquence 
directe de ces modifications structurales est l’augmentation de la résistance au cisaillement et 
donc la perte des propriétés de fusible mécanique de l’interphase. Corman et Luthra ont 
montré que BN perd ses propriétés de fusible mécanique pour un pourcentage massique de 
15% de silicium (≈ 7% atomique) introduit dans le dépôt, ce qui résulte en un comportement à 
rupture fragile de composites élaborés avec ce type d’interphase. Le pourcentage massique de 
silicium ne doit donc pas dépasser 15% dans l’interphase afin qu’elle conserve son rôle de 
déviateur de fissure. 
Ainsi, un compromis entre résistance à la corrosion et aptitude de l’interphase à dévier 
efficacement les fissures parallèlement aux fibres (tolérance à l’endommagement) doit être 
défini. Des travaux ont également montré le grand intérêt de l’utilisation d’interphase 
multicouhe BN/B(Si)N/Si3N4 dans l’optique d’une densification de type MI (melt infiltration) 
du composite final [Corman_2006].  
 
T
 (
°C
)
nSiO2/(nSiO2 + nB2O3)
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Plusieurs précurseurs du silicium sont utilisables en CVD pour réaliser des dépôts 
B(Si)N : SiCl4 [Liu_2015], SiHCl3 (TCS) [Corman_2006], Si(CH3)4 (TMS) [Stöckel_2007] 
ou encore CH3SiCl3 (MTS) [Le Gallet_2001] par exemple. Tous se présentent sous forme 
liquide et possèdent des pressions de vapeur saturantes suffisamment élevées à basse 
température.  
Ces précurseurs sont relativement peu coûteux (prix allant de 40 à 120 €/kg), et 
peuvent être produits et achetés en grandes quantités. Certaines précautions doivent toutefois 
être prises quant à leur manipulation. SiCl4 et CH3SiCl3 réagissent violemment avec l’eau en 
libérant des espèces chlorées, donc néfastes pour les voies resp iratoires. Ils doivent donc être 
stockés dans des cuves étanches, reliées directement au réseau de gaz sur le réacteur utilisé. 
Le remplissage de ces cuves doit se faire sous une hotte aspirante, avec un masque à gaz. Le 
TCS (SiHCl3) est encore plus dangereux puisqu’il s’enflamme instantanément au contact de 
l’eau (espèce pyrophorique), et libère des espèces toxiques. En plus d’être stocké dans une 
cuve, ce type de précurseur doit être confiné dans une armoire de sécurité.  
Les interphases B(Si)N ont beaucoup été étudiées et les travaux menés sont largement 
rapportés dans la littérature. 
 
2.2) L’aluminium  
 
L’élaboration de dépôts BN « dopés » Al ou de co-dépôts BN-AlN par CVD est très 
peu rapportée dans la littérature [Lee_1991, Grente_2004]. Des travaux ont également été 
menés sur les multicouches B4C/AlN [Grente_2003]. La stabilisation de B2O3 en présence 
d’aluminium a été démontrée par Grente et al. sur des vitrocéramiques obtenues à partir de 
mélanges de poudres [Grente_2004]. L’oxydation d’une couche non oxyde contenant du bore 
et de l’aluminium conduit également à la formation d’une couche oxyde protectrice 
partiellement cristallisée, qui limite la diffusion d’espèces oxydantes à travers les fissures 
matricielles d’un CMC, jusqu’à la surface de la couche non encore oxydée.  
La volatilisation de B2O3 est limitée par son piégeage lors de la formation du composé 
défini 2Al2O3.B2O3 pour T < 1189°C (figure 7). Au-delà de cette température, un autre 
composé défini se forme (9Al2O3.2B2O3) et ne se décompose qu’au dessus de 1900°C. Ainsi, 
ce type d’ajout conviendrait pour le type d’application visé, notamment la gamme de 
température d’utilisation des matériaux élaborés (450°C ≤ T ≤ 1500°C) au regard des gammes 
de températures dans lesquels existent des composés définis dans le système B2O3-Al2O3.  
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Figure 7 - Diagramme de phase B2O3-Al2O3 [Decterov_2007] 
L’oxydation d’un multicouche défini par un séquençage de plusieurs bicouches (AlN -BN)n 
obtenu par CVD a permis la formation de ce composé défini [Grente_2004]. Dans le cadre de 
cette thèse, et afin d’obtenir un contact intime entre les éléments bore et aluminium pour 
favoriser la formation de composés définis xAl2O3.yB2O3, un co-dépôt BN-AlN sera envisagé 
en priorité. Si toutefois cet objec tif n’est pas atteint, l’élaboration d’une interphase 
multicouche BN/AlN reste envisageable. En effet, des séquençages de couches fines (≈ 100 
nm) ont déjà pu être obtenus dans ce système [Grente_2004].  
Le nitrure d’aluminium obtenu par CVD se présente sous forme d’aiguilles orientées 
selon l’axe c (perpendiculaire à la surface du substrat, i.e. aux plans (002) de BN). Pour un 
co-dépôt, de même que dans le cas du silicium, l’augmentation du taux de nitrure 
d’aluminium présent dans le dépôt pourrait résulter en une perte d’anisotropie du nitrure de 
bore. Ici encore, il semble qu’un compromis doive être trouvé entre le degré d’anisotropie du 
dépôt, donc son aptitude à dévier des fissures de mode I en mode II, et sa résistance à la 
corrosion. 
Dans tous les cas cités précédemment, le précurseur d’aluminium utilisé était AlCl3, 
obtenu par chloruration d’aluminium. Ce type de procédé nécessite toutefois des adaptations 
conséquentes des réacteurs CVD utilisés dans le cadre de la thèse. De plus, il a déjà été 
remarqué que l’oxydation de l’aluminium placé dans le chlorureur entraînait assez rapidement 
des difficultés de formation de chlorure d’aluminium. En effet, une couche d’alumine se 
forme alors en surface de l’aluminium et empêche sa réaction avec le chlore. D’aut res 
précurseurs pouvant répondre aux conditions énoncées précédemment sont disponibles dans 
le commerce. Toutefois, ce sont des espèces organométalliques telles que le 
triméthylaluminium (Al(CH3)3), utilisé en MOCVD (dépôt chimique en phase gazeuse à partir 
d’espèces organométalliques) avec NH3 pour le dépôt d’AlN [Aspar_1993], ou encore le 
tétraméthylheptanedionate d’aluminium (Al(TMHD)3). Les principaux inconvénients liés à 
T
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)
nAl2O3/(nAl2O3 + nB2O3)
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l’utilisation de ce type de précurseur sont leur manipulation difficile et leur coût. En effet, le 
triméthylaluminium est fortement instable à l’air ambiant. En particulier, cette espèce est très 
inflammable au contact de l’eau, donc de l’humidité contenue dans l’air (espèce 
pyrophorique). Cette caractéristique implique évidemment des précautions d’utilisation 
particulières, notamment sa manipulation sous boîte à gants ne contenant aucune trace d’air. Il 
doit, tout comme le TCS, être stocké dans une cuve ou un bulleur étanche, placé dans une 
armoire de sécurité. De plus, ce type de précurseur est relativement onéreux (≈ 350 €/100 g). 
Al(TMHD)3 contient quant à lui de l’oxygène. Etant donné que l’introduction d’oxygène dans 
le matériau d’interphase est évidemment à proscrire en vue d’améliorer sa résistance à 
l’oxydation, ce précurseur a été écarté. 
Ces deux inconvénients (prix et instabilité à l’air ambiant) peuvent représenter un 
verrou technologique de poids quant à la mise en œuvre de ce type d’ajout par le biais d’un 
procédé industriel de revêtement de fibres (dépôt d’interphase).  
Dans cette thèse, l’ajout d’aluminium a été pris en considération de par son intérêt déjà 
démontré quant à la stabilisation de B2O3 sous atmosphère corrosive à haute température. Le 
précurseur utilisé est le triméthylaluminium (TMA).  
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I) Méthodologie 
 
1) Choix des matériaux substrats 
 
Deux types de substrats ont été utilisés pour l’élaboration de nitrure de bore pa r 
CVD/CVI : des pastilles de SiC fritté ou des morceaux de wafers de silicium (une seule face 
polie, orientation préférentielle (111) type N sans ajout de dopant et d’épaisseur 500 µm) et 
des mèches à base de carbure de silicium Hi-Nicalon type S (une mèche est définie comme un 
morceau de fil de quelques centimètres, un fil étant constitué d’environ 500 fibres). Les 
wafers de silicium ont été revêtus de nitrure de bore (BN) ou de nitrure de bore « dopé » à 
l’aluminium (B(Al)N) sur leur face non polie, pour des raisons d’adhérence de la couche 
mince au substrat. En effet, sur la face « polie miroir » des wafers, les dépôts n’étaient pas 
suffisamment adhérents pour permettre leur manipulation. La rugosité n’entraîne toutefois pas 
de variation de hauteur supérieure à 1 µm à la surface du wafer. Ces substrats plans sont 
dégraissés à l’acétone dans un bain à ultrasons, et subissent un traitement à l’acide 
fluorhydrique afin d’éliminer l’éventuelle couche d’oxyde natif (SiO2) présente à leur surface 
avant utilisation en CVD. 
Les dépôts plans (sur wafers de silicium) ont été caractérisés par : diffraction des 
rayons X (DRX) afin d’évaluer leur degré de cristallisation, microscopie électronique en 
transmission pour estimer leur degré d’anisotropie et avoir un aperçu de leur microstructure, 
spectroscopie à décharge luminescente (GDOES) et spectroscopie des photoélectrons X 
(XPS) pour caractériser leur composition chimique à différentes échelles, et analyses 
thermogravimétriques (ATG) en atmosphère oxydante/corrosive à haute température pour 
évaluer leur résistance à l’oxydation/corrosion.  Il a été vérifié que la face non revêtue des 
wafers de silicium ne présentait pas de traces d’oxyde (SiO2) après oxydation dans les 
conditions utilisées dans le cadre de cette thèse.  
Les dépôts sur mèches Hi-Nicalon type S ont quant à eux été caractérisés par 
microscopie électronique à balayage (MEB) (1) en section de manière à estimer les cinétiques 
de dépôts, et dans certains cas l’infiltration et (2) en surface afin d’évaluer la morphologie des 
dépôts, par microscopie électronique en transmission (MET) et DRX pour détecter 
d’éventuelles variations de degré de cristallisation, microstructure ou degré d’anisotropie des 
dépôts, liées au type de substrat utilisé. La MET a également été utilisée pour caractériser, sur 
mèches, la microstructure et l’état de cristallisation des interphases (e ≤ 500 nm). 
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2) Démarche globale 
 
Au cours de la thèse, deux moyens d’élaboration ont été utilisés pour réaliser les 
dépôts de nitrure de bore : le réacteur CVD/CVI dit « statique » et le réacteur CVD/CVI dit 
« lab-1 ». 
Dans le premier cité, l’échantillon reste statique durant le dépôt. Ce type 
d’appareillage est généralement utilisé pour accepter des substrats poreux, comme pour 
l’infiltration d’interphase BN dans des préformes (de géométries plus ou moins complexes), 
tissées à partir de fils à base de carbure de silicium (par exemple). Le dépôt doit se faire de 
manière la plus uniforme possible sur chacune des fibres qui constituent le tissu, d’où la 
notion d’infiltration en phase gazeuse. Des conditions favorables à une bonne infiltration sont 
généralement définies à basse pression et basse température. Ainsi, la cinétique de dépôt est 
faible, mais le nitrure de bore est alors peu cristallisé et très sensible à l’oxydation/corrosion. 
Au contraire, à haute température (≥ 1100°C), les dépôts obtenus présentent un plus haut 
degré de cristallisation, donc une meilleure résistance à l’oxydation/corrosion. Cependant, les 
cinétiques élevées obtenues dans ces conditions ne permettent pas l’infiltration du dépôt à 
cœur des préformes tissées. Le dépôt forme alors une couche recouvrante (seal coat) en 
surface de la pièce finale, tout en étant absent ou présent en très faible quantité à cœur de 
pièce. Cette configuration n’est absolument pas acceptable dans le cas d’une interphase, qui a 
pour vocation de protéger efficacement chacune des fibres constituant le composite. 
Le second réacteur permet le dépôt d’interphase BN sur fils Hi-Nicalon type S en 
dynamique ou continu. Ce réacteur a été mis en place dans le cadre de cette thèse. Dans ce 
type de procédé, le fil à base de SiC est animé d’un mouvement linéaire continu et traverse le 
réacteur CVD/CVI durant le dépôt. Le matériau obtenu est alors un fil revêtu d’une couche 
mince (≤ 500 nm) de nitrure de bore. Ces fibres revêtues doivent rester assez souples pour 
subir une opération de tissage afin d’obtenir une structure en 3 dimensions. Ce procédé 
permet d’envisager l’élaboration par CVD/CVI de nitrure de bore à haute température 
(jusqu’à 1400°C ou plus) tout en facilitant l’infiltration par la réduction de la dimension du 
substrat à infiltrer (un fil tendu présente une épaisseur inférieure à un millimètre).  
Ces deux réacteurs seront décrits plus en détails par la suite.  
Dans un premier temps, l’impact de différents paramètres d’élaboration (nature du gaz 
diluant, composition du mélange gazeux réactif initial, débit total ou temps de séjour des gaz 
à travers le réacteur ainsi que la température d’élaboration) sur la microstructure, le degré de 
cristallisation et la cinétique de dépôt, a été estimé à partir d’une campagne d’élaboration 
menée sur le réacteur statique. Le but étant d’optimiser le degré de cristallisation des dépôts 
obtenus et la cinétique de dépôt (réactivité du système). L’influence de chacun des paramètres 
sélectionnés a été évaluée en conservant tous les autres constants par ailleurs.  
Les paramètres d’élaboration dits « optimisés » issus de cette partie ont ensuite été 
transposés au réacteur lab-1 (en vérifiant que les dépôts obtenus sur les deux fours à iso 
conditions d’élaboration présentaient des caractéristiques similaires). Certains de ces 
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paramètres ont été affinés via des essais menés en statique sur ce nouveau réacteur. Les 
conditions d’obtention des dépôts présentant des caractéristiques répondant aux objectifs fixés 
ont ensuite été utilisées pour le dépôt d’interphases BN en mode continu, sur des longueurs de 
fil Hi-Nicalon type S allant jusqu’à 5 mètres. Les fils ainsi revêtus ont ensuite été utilisés pour 
l’élaboration de composites modèles unidirectionnels (minicomposites). Ces matériaux ont été 
caractérisés en traction monotone et par nanoindentation (essais de push-out) afin d’estimer 
les caractéristiques mécaniques de différentes interphases.  
 
Enfin, l’ajout d’aluminium au système a été envisagé. Les objectifs de cette partie 
sont : 
 de définir des conditions d’élaboration et de parvenir à élaborer de manière 
contrôlée des dépôts de type B(Al)N par CVD/CVI, 
 de démontrer l’intérêt de ce type d’ajout afin d’améliorer la résistance à 
l’oxydation/corrosion du nitrure de bore à haute température. 
Ces élaborations ont été réalisées sur le réacteur lab-1 en mode statique. 
 
II) Techniques d’élaboration et contrôle de procédé 
 
1) Réacteur statique 
 
L’appareillage utilisé est représenté sur le schéma donné en figure 1. Il s’agit d’un 
réacteur CVI à parois chaudes : un tube de graphite (qui fait office de suscepteur) est entouré 
d’isolant thermique en feutre de carbone et chauffé par induction. Ainsi, une zone isotherme 
est obtenue, à une position donnée, dans toute la section interne du tube. L’ensemble est 
confiné dans une cuve en acier inox. Cette cuve est remplie à 10 kPa d’argon avant toute 
chauffe, afin de limiter au maximum le risque d’apparition d’arc électrique lorsqu’un courant 
traverse l’inducteur solénoïde. L’échantillon est placé de manière à ce qu’il soit centré par 
rapport à la zone réactive (la zone considérée comme isotherme s’étend sur une longueur de 
10 cm au centre du réacteur). 
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Figure 1 - Représentation schématique du réacteur CVI / CVD dit Statique 
Le réacteur comprend également un système de contrôle précis de la pression             
(à ±1 Pa) à l’intérieur du tube graphite, et un système de contrôle plus basique de la pression 
dans la cuve de confinement (à ±100 Pa). L’ensemble du réacteur doit être parfaitement 
étanche. Un taux de fuite (i.e. une remontée de pression en vide statique) maximal de 1Pa/min 
est toléré avant de lancer un essai. Les débits des différents gaz utilisés sont contrôlés par des 
débitmètres régulateurs massiques. L’injection de l’ammoniac est séparée de celle du reste des 
gaz et faite à moyenne température (650°C), afin d’éviter toute réaction parasite avec BCl3 à 
basse température (i.e. la formation de complexe Cl3B.NH3 à T ≤ 500°C sous forme d’un 
solide blanc). Il est possible d’utiliser différents gaz diluants : l’argon, le dihydrogène ou le 
diazote. Le réacteur peut également être utilisé pour le dépôt ou l’infiltration de carbure de 
silicium à partir du méthyltrichlorosilane (MTS).  
La température du suscepteur graphite est mesurée à l’aide d’un thermocouple, disposé 
entre sa surface et l’isolant thermique, et re lié à un afficheur de température par un raccord 
étanche. Des profils thermiques du réacteur ont été réalisés à l’aide d’un thermocouple de 
type K afin de calibrer la mesure de température. L’inducteur solénoïde est refroidi par une 
circulation d’eau permanente en cours de chauffe. Il est alimenté par un générateur haute 
tension et permet d’atteindre des températures de plus de 1400°C. Toutefois, les joints 
permettant d’obtenir l’étanchéité entre le tube graphite, le milieu extérieur et la cuve en inox 
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ne supportent pas des températures supérieures à 300°C, ce qui interdit en pratique la chauffe 
à des températures supérieures à 1400°C au centre du réacteur.  
Un système de pièges cryogéniques est situé entre la sortie du réacteur et la pompe  à 
vide, et permet de protéger, dans une certaine mesure, cette dernière des espèces corrosives 
réactives résiduelles et produites au cours du procédé de dépôt (NH3, BCl3 et HCl). Ces 
pièges sont des récipients en acier inox, qui sont utilisés seuls ou par paire suivant la quantité 
et le type d’espèces à piéger. Ils permettent, une fois refroidis avec de l’azote liquide, de 
collecter des espèces gazeuses par re-condensation sur leurs parois froides. Sans  l’utilisation 
d’un tel système, la durée de vie des pompes à palettes utilisées est très limitée. 
Le substrat consiste en plusieurs mèches Hi-Nicalon type S fixées sur un cadre         
(12 cm x 3 cm) en carbure de silicium fritté à l’aide de colle carbone, et un ou plusieurs 
wafers de silicium également fixé avec de la colle carbone sur une branche du cadre porte 
échantillon (figure 2).  
 
Figure 2 – Support d’échantillons types pour dépôt BN par CVD/CVI  dans le réacteur Statique 
 
2) Réacteur lab-1 
 
L’appareil lab-1 est un réacteur de dépôt CVD/CVI sur fils céramiques type 
Hi-Nicalon S en continu (ou en dynamique), conçu et mis en place au cours de la thèse. Cette 
technique peut permettre de s’affranchir en grande partie des problèmes liés à l’infiltra tion de 
préformes fibreuses (un fil étant bien plus facile à infiltrer qu’une préforme déjà tissée). En 
effet, plus la surface réactive est réduite par rapport aux débits de gaz réactifs, plus 
l’homogénéité d’infiltration sur l’épaisseur de l’échantillon est améliorée.  
Un schéma de principe du procédé est donné sur la figure 3. 
Mèche SiC Hi-Nicalon type S
Cadre SiC
Wafer silicium
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Figure 3 - Schéma de principe du montage de dépôt BN en continu sur fils Hi-Nicalon S 
 
Le réacteur est constitué d’un tube de silice contenant un tube de graphite qui joue le 
rôle de suscepteur. Le diamètre intérieur du suscepteur est de 24 mm. Le suscepteur est 
entouré d’un isolant thermique en feutre de carbone type RVG 2000 (feutre de carbone ayant 
subit un traitement thermique à 2000°C). L’isolant thermique est donc placé entre la paroi 
externe du suscepteur et la paroi interne du tube de silice (des températures supérieures à 
1400°C sont en effet atteintes dans ce montage dans un espace confiné en silice). Le 
suscepteur est chauffé par induction par l’intermédiaire d’un inducteur solénoïde entourant le 
tube de silice, et alimenté par un générateur haute tension (puissance nominale 6 kW) qui 
permet une régulation en température ou en puissance. La mesure de la température se fait par 
visée pyrométrique sur la surface du suscepteur graphite accessible par un trou dans l’isolant 
thermique (pyromètre bi-chromatique). Comme pour le réacteur statique, des profils 
thermiques de l’intérieur du four ont été réalisés à l’aide d’un thermocouple de type K de 
manière à calibrer la mesure de température. Le tube de silice est raccordé à ses deux 
extrémités à des flasques en inox. 
Le système de bobinage/débobinage est raccordé de manière étanche au réacteur 
CVD/CVI par l’intermédiaire des flasques et permet d’y faire défiler un fil SiC céramique 
tendu à vitesse contrôlée.  
Le système est équipé de raccords rapides permettant l’introduction des gaz réactifs et 
diluants. La mesure de pression se fait en amont (du côté gauche) du réacteur, et l’évacuation 
des gaz produits en aval (du côté droit) du réacteur. Tout comme sur le réacteur statique, deux 
entrées de gaz séparées (entrée pour NH3 séparée de l’entrée de BCl3 + gaz vecteur) sont 
présentes de manière à mélanger dans une partie tiède (T ≈ 650°C), située dans la partie 
gauche du suscepteur, les différents gaz réactifs et diluants. Le même panneau de contrôle du 
mélange gazeux est utilisé pour les deux réacteurs (statique et lab-1). La pression totale des 
Fil SiC Hi-Nicalon S
Tube silice Øint50mmSucepteur graphite Øint 24mm
Inducteur solénoïdeNH3 MTS, BCl3, H2, Ar, N2) Pompage gaz
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gaz dans le réacteur pendant les traitements CVD/CVI est fixée à 0,2 kPa pour le dépôt de BN 
ou B(Al)N et 5 kPa pour le dépôt de SiC. 
Pour le déroulement en continu du substrat fibreux, la bobine réceptrice entraîne le fil 
par rotation motorisée à vitesse contrôlée. Le système d’entraînement est réversible de 
manière à pouvoir faire défiler le fil dans un sens ou dans l’autre, sans avoir besoin de mettre 
le fil à l’air ambiant entre deux changements de sens de défilement. Les bobines peuvent être 
en contact avec les gaz (mais pas le ou les moteurs permettant leur rotation) et sont raccordées 
de manière étanche au réacteur. Ainsi, la pression totale dans les enceintes contenant les 
bobines est la même que dans le réacteur en cours de traitement. L’ensemble du système est 
étanche. Le fil tendu est suffisamment bien centré dans le réacteur pour pourvoir défiler sans 
frotter contre les parois du suscepteur, et avec le moins de frottement possible avec d’autres 
parties situées entre les 2 bobines (guides fil par exemple). L’ensemble est démontable et 
permet facilement la maintenance et le nettoyage des pièces, ainsi que la mise en place du fil. 
La vitesse de défilement du fil dans le réacteur est constante et ajustable entre 10 et 
300 mm/min par paliers de 5 mm/min.  
Tout comme sur le réacteur statique, un système de pièges cryogéniques est placé en 
sortie de réacteur et permet de protéger la pompe à palettes utilisée des gaz corrosifs, 
introduits ou formés en cours de dépôt, dans le réacteur. 
 
3) Spectroscopie Infrarouge à Transformée de Fourier (IRTF) de la 
phase gazeuse  
 
Des analyses de la composition de la phase gazeuse par spectroscopie IRTF en 
transmission ont été menées durant cette thèse, en couplant le réacteur statique à un 
spectromètre IRTF. Les essais ont été réalisés en ex-situ, c'est-à-dire que la détection 
d’espèces au sein de la phase gazeuse se fait en sortie du réacteur CVD/CVI, donc à 
température ambiante. 
Dans ce montage, un faisceau infrarouge émis par un barreau de SiC chauffé passe par un 
interféromètre de Michelson, qui est intégré au spectromètre. Lorsque le faisceau IR collimaté 
sort du spectromètre, il est envoyé, grâce à un miroir plan orienté à 45°, dans une colonne 
d’analyse qu’il traverse de haut en bas. Les gaz qui sortent du réacteur circulent dans cette 
colonne traversée par le faisceau IR (figure 4). En sortie de colonne, le faisceau IR est envoyé 
puis focalisé, grâce à un jeu de miroirs plans et paraboliques, sur un détecteur HgCdTe qui est 
refroidi à l’azote liquide. Des fenêtres en ZnSe, peu absorbantes en infrarouge, sont placées en 
entrée et sortie de la colonne d’analyse des gaz et jouent le rôle d’interface entre la colonne et 
le milieu extérieur. Pour finir, le banc principal du spectromètre et tous les composants 
(notamment optiques) délocalisés à l’extérieur du spectromètre sont isolés du milieu extérieur 
par des chambres étanches qui sont constamment purgées à l’azote. Ceci pour limiter 
l’apparition de bandes de vibrations correspondant à l’humidité et au dioxyde de carbone 
contenus dans l’air ambiant lors de l’acquisition des spectres IR (N2 est inactif en infrarouge).  
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Figure 4  - Schéma de principe du couplage du réacteur CVI "Statique" au spectromètre IRTF pour l'analyse ex-situ de la 
phase gazeuse 
 
Les spectres d’absorption IR ont été acquis pour des nombres d’ondes allant de 600 à 
4000 cm-1, avec une résolution de l’ordre de 1 cm-1. Ils représentent l’absorbance (Ab) en 
fonction du nombre d’onde (  . Le tracé d’un tel spectre nécessite 2 interférogrammes :  
 le « background », qui constitue la courbe d’énergie de référence. C’est 
l’intensité du signal de référence transmis (I0) en fonction du nombre d’onde. 
Pour chaque condition d’analyse du mélange gazeux, cette fonction a été 
acquise sous flux de gaz neutre, dans les conditions de température et de 
pression auxquelles est soumis le mélange gazeux durant l’analyse,  
 la courbe d’énergie de l’échantillon (I), qui est réalisée sous flux de gaz réactif 
(mélange BCl3 /NH3 /gaz diluant ou BCl3 / gaz diluant ou NH3 / gaz diluant).  
L’absorbance est alors obtenue par la relation : Ab=log10(I0/I). Seule l’absorption du signal par 
les espèces présentes dans le mélange gazeux à analyser est ainsi prise en compte. Entre 
chaque acquisition, un temps suffisant est laissé à l’évacuation des gaz réactifs contenus dans 
le réacteur avant de passer à l’analyse suivante, afin d’éviter toute erreur de mesure.  
Les spectres d’absorption obtenus sur des molécules gazeuses actives en infrarouge 
présentent chacun plusieurs bandes d’absorption. Ces bandes correspondent aux modes 
vibrationnels excités des liaisons présentes dans chaque molécule par le rayonnement 
infrarouge. Elles sont donc caractéristiques d’espèces données.  
1
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Dans la configuration utilisée (analyse de la phase gazeuse ex-situ), les espèces 
détectables peuvent être : 
 des précurseurs initiaux (BCl3 et NH3) non totalement décomposés après leur 
passage dans le réacteur, 
 des espèces formées à haute température (dans le réacteur) à partir des 
précurseurs initiaux (par réactions chimiques, décomposition thermique…) et 
stables à température ambiante, 
 des espèces issues de la décomposition/recombinaison de molécules formées à 
haute température à partir des précurseurs initiaux (seules celles non 
recondensées sur les parois du four à T < Tzone chaude). 
Il sera donc notamment impossible de détecter des espèces radicalaires, qui sont souvent des 
intermédiaires réactionnels dans les mécanismes de dépôt CVD/CVI. 
Pour chaque espèce détectée, l’aire du pic caractéristique pris en compte est 
proportionnelle à la concentration de l’espèce dans le mélange gazeux d’après la loi de Beer-
Lambert : Ai=εi.L.ci 
Avec : 
L : longueur de colonne de gaz analysée (cm) 
εi : le coefficient d’extinction molaire de l’espèce pour le nombre d’onde considéré 
(mol.L-1.cm-1) 
Ai : l’aire sous le pic caractéristique considéré  
ci : la concentration de l’espèce considérée dans le mélange gazeux analysé (mol.L
-1) 
Le coefficient εi est caractéristique d’une molécule donnée. Lorsque ces coefficients 
ne sont pas connus aux températures analysées, une analyse quantitative reste réalisable si 
l’étalonnage est fait à différentes concentrations. Les proportions de chacune des molécules 
présentes dans le mélange gazeux peuvent donc être déterminées. L’évolution des 
concentrations d’espèces données peut être suivie en fonction de différents paramètres 
d’élaboration (temps de séjour, température, gaz diluant…).  
Pour l’indexation de spectres, des calculs ab initio ont été menés afin de déterminer les 
positions et intensités relatives des modes vibrationnels de certaines molécules 
éventuellement présentes dans la phase gazeuse. Ces calculs ont été réalisés à l’Institut des 
Sciences Moléculaires de Bordeaux (ISM). 
Dans cette thèse, cette technique a été utilisée pour tenter d’identifier des espèces se 
formant en cours de dépôt BN à partir du mélange gazeux BCl3/NH3 et différents gaz diluants, 
temps de séjour et températures d’élaboration. Des essais ont également été menés à partir des 
systèmes réduits NH3/gaz diluant et BCl3/gaz diluant pour estimer la décomposition 
(thermique ou par réaction chimique) de chacun des précurseurs pris séparément dans des 
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conditions représentatives des dépôts. Ces résultats ont ensuite été corrélés aux 
caractéristiques structurales des dépôts obtenus tout au long de la thèse, ainsi qu’aux 
cinétiques de dépôts évaluées. Ces données peuvent permettre une identification des 
mécanismes de dépôt, ou la proposition d’hypothèses sur les mécanismes de dépôt les plus 
probables en s’appuyant sur les données de la littérature.  
 
III) Techniques de caractérisation des dépôts  
 
1) La Diffraction des Rayons X (DRX) 
 
Le degré de cristallisation des dépôts de nitrure de bore a été déterminé par DRX sur 
un diffractomètre θ/θ (Bruker D8 Advance, avec λCukα1 = 0,15419 nm). L’appareil se présente 
sous la forme d’un montage de type « Bragg-Brentano », l’échantillon se présente 
généralement sous la forme d’une plaquette ou d’une coupelle de poudre avec un niveau plan. 
En configuration θ/θ de base, l’échantillon est horizontal et immobile alors que le tube à 
rayons X et le détecteur bougent symétriquement (figure 5).  
 
Figure 5 - Définition des angles dans un montage de DRX de type "Bragg-Brentano" en mode θ/θ 
 
Les échantillons analysés se présentent sous la forme de dépôts d’épaisseur comprise 
entre 1 et 10 µm, sur mèches Hi-Nicalon S, wafers de silicium ou pastilles de SiC fritté 
(Boostec).  
Avant chaque essai de diffraction, un « z-scan » est effectué sur l’échantillon. Il s’agit 
d’une manœuvre qui permet de positionner correctement le plan moyen de diffraction de 
l’échantillon par rapport au faisceau incident. Il suffit pour cela de placer l’appareillage en 
mode « faisceau direct », c'est-à-dire tube et détecteur à 0° (en protégeant le détecteur de la 
tube à rayons X détecteur de rayons X
échantillon
2θ
θ θ
51 
 
très forte intensité du faisceau qu’il reçoit à l’aide d’une cible en cuivre), puis de faire varier 
la hauteur de l’échantillon. La courbe d’intensité alors obtenue est donnée sur la figure 6. 
 
Figure 6 - Exemple de l'évolution de l'intensité RX détectée en fonction de la hauteur de l'échantillon lors d'un "z-scan" avec 
l’hypothèse que l’échantillon est parfaitement plan et horizontal sur la plateforme support de l’appareil de DRX  
L’échantillon est ensuite positionné à la hauteur correspondant à la perte de la moitié 
de l’intensité initialement détectée. Ainsi, il est correctement positionné pour que le faisceau 
X incident se focalise dessus (z = 0). Un mauvais positionnement du plan moyen de 
diffraction de l’échantillon analysé par rapport au centre du cercle de focalisation du faisceau 
incident peut induire une erreur sur la position des raies observées. Ce réglage est donc 
primordial, et doit être fait avant toute caractérisation par DRX. L’incertitude de 
positionnement liée à ce type de préréglage est de l’ordre de ± 0,01 mm. 
Pour ce type de caractérisation, les échantillons plans analysés sont la plupart du temps 
des dépôts BN élaborés sur wafers de silicium (monocristaux de silicium) d’orientation 
préférentielle (111). De part sa proximité avec la raie (002) du nitrure de bore hexagonal 
(position du pic à  2θ = 26,765° selon la fiche JCPDS n° 00-034-0421), la raie (111) du 
silicium (position du pic à  2θ = 28,443° selon la fiche JCPDS n° 00-027-1402) gêne 
considérablement les analyses (chevauchement des deux pics sur les diffractogrammes). Les 
wafers étant des monocristaux, ils sont parfaitement orientés suivant la famille de plans (111). 
Une légère désorientation de l’échantillon selon l’axe y durant l’analyse (1,5°) suffit donc à 
faire disparaître la raie (111) du silicium. Sur l’appareillage utilisé, la désorientation de 
l’échantillon est obtenue par l’introduction du décalage angulaire souhaité entre le tube à 
rayons X et le détecteur. Cet angle est noté Ω. Les dépôts de BN étant polycristallins, un 
grand nombre de cristallites sont en positions de Bragg même avec ce léger décalage 
angulaire (figure 7). Cette méthode ne peut cependant plus être appliquée dans le cas de 
matériaux très fortement texturés (type HOPG par exemple). De plus, l’intensité des pics sera 
significativement abaissée avec l’augmentation de l’angle Ω. 
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Figure 7 - Représentation schématique du décalage angulaire Ω appliqué aux dépôts de BN plans afin d'éliminer la raie 
(111) des wafers de silicium utilisés comme substrats 
 
Afin de valider ce protocole, il convenait néanmoins de vérifier que le décalage 
angulaire Ω utilisé n’affectait pas de manière significative la position du maximum d’intensité 
et la forme du pic (002) de BN hexagonal en terme de largeur à mi-hauteur, et donc les 
paramètres structuraux des dépôts (Lc et d(002)) calculés à partir de ces grandeurs. Ainsi, un lot 
de wafers de silicium d’orientation préférentielle (100) a été utilisé afin d’éviter 
l’inconvénient du chevauchement des pics (002) du dépôt BN et (111) du wafer de silicium 
(ce lot de wafers n’était pas disponible en début de thèse). Sur ces nouveaux substrats, la 
caractérisation des dépôts par DRX peut donc se faire sans inclinaison de l’échantillon. Un 
dépôt de référence a été caractérisé avec et sans inclinaison (Ω = 0 et Ω = 1,5°). Les résultats 
obtenus ont permis de s’assurer que la méthode utilisée n’impactait pas de manière 
significative les mesures (figure 8 et tableau 1). 
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Figure 8 - Diffractogrammes X obtenus pour un dépôt BN CVD en configuration θ/2θ avec λ=0,15419 nm ; un pas 
d’acquisition de 0,01  et un temps de 1,2 s/pas avec différents angles d'inclinaison Ω  
 
Ω (°) Position pic (002) (°) Largeur à mi-hauteur (°) 
0 26,326 ± 0,05 1,132 ± 0,01 
1,5 26,348 ± 0,05 1,136 ± 0,01 
Tableau 1 - Position et forme du pic (002) de dépôt BN CVD dans des conditions de référence pour différents angles 
d'inclinaison Ω 
Les incertitudes expérimentales liées à l’utilisation d’un angle Ω de 1,5° sont de ± 0,1° 
sur la position du pic BN (002) et ± 0,002° sur sa largeur à mi-hauteur. Les incertitudes liées à 
l’appareillage sont de ± 0,05° sur la position du pic et ± 0,01° sur sa largeur à mi-hauteur. Ces 
incertitudes sont supérieures aux écarts entre les mesures à différents Ω (tableau 1). Cette 
méthodologie de caractérisation par DRX des dépôts a donc été validée pour l’estimation des 
paramètres structuraux des dépôts de nitrure de bore plans.  
Les pics ont été paramétrés à l’aide d’une fonc tion de type SPVII (Split-Pearson VII) 
afin de déterminer de manière précise leur position et leur largeur à mi-hauteur. L’évaluation 
de ces caractéristiques des pics permet d’estimer les dimensions des domaines cohérents Lc 
(hauteur moyenne d’empilement des plans (002) de BN hexagonal) et La (extension latérale 
moyenne des plans (002)), mais aussi les distances interréticulaires moyennes d (002) 
(espacement entre deux plans (002) successifs dans les cristallites constituant le dépôt) (figure 
9). 
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Figure 9 - Représentation schématique d'une cristallite de BN hexagonal et de ses paramètres structuraux L c, La et d(002) 
Les dimensions Lc et La sont estimées à partir de la loi Scherrer :  
  
   
      
 
k : constante égale à 1,84 ou 0,9 suivant la raie analysée (respectivement hkl pour La et 00l 
pour Lc) 
Γ : la largeur à mi-hauteur de la raie de diffraction (en °) 
λ : longueur d’onde de la radiation Kα1 du cuivre (ici égale à 1,5419 ± 0,0001 nm) 
θ : l’angle de diffraction (qui définit la position de la raie de d iffraction, en °) 
Pour calculer Γ, il est nécessaire de connaître l’élargissement du pic dû à l’appareil. Pour cela, 
des échantillons témoins sont régulièrement analysés afin de s’affranchir de l’erreur 
instrumentale. 
La distance interréticulaire d(002) est estimée à partir de la loi de Bragg :  
                  
d(hkl) : distance interréticulaire de la famille de plans (hkl) (généralement exprimée en 
angströms ou en nanomètres) 
θ : l’angle de diffraction (qui définit la position de la raie de diffrac tion, en °) 
n : l’ordre de diffraction (généralement, le premier ordre de diffraction, n=1, est le seul 
considéré) 
λ : longueur d’onde de la radiation Kα1 du cuivre (ici égale à 1,5419 nm) 
Cependant, le nitrure de bore CVD est turbostratique et l’ordre suivant l’axe c n’est 
pas suffisant pour qu’un ordre à grande distance ne provoque une diffraction suffisante 
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(présence d’un pic suffisamment intense sur les diffractogrammes X). Il est donc souvent 
impossible d’estimer le paramètre La par DRX sur ce type d’échantillons. 
Dans cette thèse, l’évaluation du degré de cristallisation des dépôts BN CVD se fait 
par estimation des deux paramètres structuraux Lc et d(002). L’évolution attendue avec 
l’augmentation du degré de cristallisation est une augmentation de Lc et une diminution de 
d(002) (avec théoriquement d(002) = 0,333 nm pour BN hexagonal). Les valeurs de d(002) et Lc 
calculées à partir des données extraites du pic de diffraction caractéristique de la famille de 
plans (002) de BN pourront être annoncées avec respectivement une incertitude de ± 0,001 
nm et ± 0,1 nm.  
 
2) La Microscopie Electronique à Balayage (MEB) 
 
Le MEB utilisé (MEB FEI Quanta 400 FEG V3 ®) est équipé d’un détecteur 
d’électrons secondaires et d’un détecteur d’électrons rétrodiffusés. Le dispositif comprend 
également une canne d’analyse EDS.  
Dans le cadre de cette thèse, le mode classique d’imagerie (fonctionnement sous vide 
secondaire) et l’analyse EDS ont été utilisés avec une tension d’accélération de 5 kV : 
 l’imagerie MEB a permis deux types de caractérisation des dépôts : (1) l’observation 
de leur morphologie de surface (aspect, rugosité, présence d’impuretés…) et (2) la 
mesure de leur épaisseur en section sur mèches Hi-Nicalon S. Ces mesures permettent 
le calcul de cinétique apparente de dépôt, en la considérant constante (et de manière 
qualitative, l’aspect plus ou moins feuilleté des dépôts dans leur épaisseur), 
 l’analyse EDS a permis de détecter l’éventuelle présence en proportion anormalement 
élevée d’oxygène dans les dépôts BN, après un dégazage suffisant pour éliminer la 
couche O2/H2O spontanément présente sur une section (une méthode quantitative pour 
estimer la proportion d’oxygène dans le nitrure de bore étant la spectroscopie des 
électrons Auger avec décapage ionique). Ce type d’analyse a également permis dans 
un second temps de vérifier la présence d’aluminium dans les dépôts de type B(Al)N. 
Sur ces échantillons et les dépôts de nitrure d’aluminium, il a également été vérifié 
que le carbone n’était pas détecté. 
 
3) La Microscopie Electronique en Transmission (MET) 
 
La microscopie électronique en transmission (Microscope Philips CM30ST) a été 
utilisée afin d’évaluer la microstructure des dépôts issus de différentes conditions 
d’élaboration au cours de la thèse. En particulier, des clichés de diffraction électronique en 
aire sélectionnée (DEAS) et de l’imagerie haute résolution en franges de réseau ont permis 
d’estimer leur degré d’anisotropie. Des images en fond noir selon la famille de plans (002) ont 
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permis de déceler des différences d’orientation des cristallites constituant les dépôts. Ces 
désorientations peuvent mettre en évidence différents types de croissance des couches minces. 
L’imagerie en haute résolution en franges de réseau permet également d’estimer la 
distribution en taille de cristallites ou le mélange de structures (BN turbostratique plus ou 
moins cristallisé et BN hexagonal) dans les dépôts. Ces observations restent toutefois locales 
étant données les faibles dimensions des zones analysées.  
Les clichés DEAS ont été exploités pour obtenir des renseignements sur la texture des 
dépôts. Ils sont constitués d’une tache centrale (correspondant au faisceau électronique direct) 
et de taches réparties le long d’anneaux ou de cercles concentriques qui réfèrent aux 
réflexions des familles de plans (00l), avec l un nombre entier pair, ou à celles des bandes 
(10) et (11) relative à la structure interne bidimensionnelle du nitrure de bore. En effet, un 
matériau polycristallin isotrope induira, par diffraction, des tâches uniformément réparties sur 
un cercle (analogue à la répartition sur la sphère d’Ewald). Un monocristal présente lui une 
seule orientation cristalline pour chaque famille de plans en diffraction. Il en résulte une 
figure de diffraction à deux taches pour chaque plan opposé par rapport au centre et placées 
sur le même cercle. Un échantillon polycristallin présente différentes orientations cristallines, 
et la figure de diffraction résultante fera donc apparaître des arcs de cercles opposés par 
rapport au centre (faisceau direct), constitués par les tâches de diffraction résultantes des 
différentes orientations cristallines présentes dans le matériau. Un cercle complet est obtenu 
lorsque tous les cristallites présentent toutes les orientations, tel que dans un matériau 
isotrope. Un exemple de cliché DEAS réalisé sur un dépôt BN est donné sur la figure 10.  
 
Figure 10 - Exemple de cliché DEAS obtenu par MET sur un dépôt BN  
L’anisotropie de la structure due à l’orientation préférentielle des dépôts selon la 
famille de plans (002) de BN hexagonal induit des arcs symétriques (figure 10). La mesure de 
l’angle d’ouverture azimutale (OA) de ces arcs, calculée par intégration de l’ intensité le long 
de l’anneau (002), est une mesure directe de l’angle moyen de désorientation des cristallites 
les unes par rapport aux autres dans la zone considérée. La valeur de OA est donc une mesure 
directe du degré d’anisotropie du dépôt dans l’aire analysée. De ce fait, plus la valeur de cet 
angle est faible, plus l’angle moyen de désorientation entre les cristallites est faible et plus 
l’anisotropie est marquée. Toutefois, cette technique de caractérisation est très locale 
(fonction du choix du diaphragme de sélection définissant la taille de l’aire sélectionnée, 
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typiquement pour les analyses réalisées dans cette thèse des diaphragmes de Ø800 nm ont été 
utilisés pour les dépôts de plus d’1µm, et de Ø100 nm pour les dépôts d’interphase de moins 
de 300 nm). Pour que ces estimations soient représentatives de l’ensemble du dépôt, un grand 
nombre de clichés DEAS collectés dans différentes zones du dépôt doit être traité.  
 Les images prises en haute résolution en franges de réseau font apparaître une 
projection des sections des plans réticulaires (dans le cas présent la famille de plans (002) du 
nitrure de bore hexagonal). Il est donc possible grâce à de tels clichés d’estimer leur distance 
interreticulaire (espacement entre plans réticulaires successifs), mais aussi leur longueur et 
leur orientation. La microscopie en fond noir produit une image brillante des domaines 
lorsque le faisceau électronique est diffracté. Ce sont des domaines cohérents. En effectuant 
une rotation de l’échantillon autour de son axe, des cristallites présentant des orientations 
différentes peuvent successivement se retrouver dans des conditions de diffraction.  
En couplant ces deux types d’imagerie, il est donc possible d’estimer les grandeurs La 
et Lc. Toutefois, ces valeurs sont souvent différentes de celles obtenues par DRX, car cette 
technique permet l’obtention de valeurs globales, moyennées dans l’ensemble du dépôt.  
Dans cette thèse, les clichés DEAS ont été utilisés pour estimer le degré d’anisotropie 
de certains dépôts. Un grand nombre de clichés ont été analysés à chaque fois, avec une aire 
sélectionnée relativement grande (Ø = 800 nm pour les dépôts d’épaisseur supérieure à 1 µm 
et Ø = 100 nm pour une interphase), afin de s’affranchir au mieux de l’aspect local de ces 
mesures. Les images en haute résolution et en fond noir ont été utilisées pour décrire de 
manière qualitative la microstructure des dépôts (type de croissance des couches minces, 
organisation en 3 dimensions, distribution en taille des cristallites…).  
 
4) Spectroscopie à Décharge Luminescente (GDOES) 
 
Cette spectroscopie est bien adaptée à la caractérisation des surfaces sur plusieurs 
centaines de microns de tous les matériaux solides organiques (polymères) ou inorganiques 
(céramiques, métaux), qu’ils soient conducteurs ou isolants électrique.  
Le principe consiste à éroder la surface de l’échantillon, généralement plat, à l’aide 
d’un plasma radio fréquence. La matière excitée et ionisée est ensuite analysée en temps réel 
par un spectromètre optique dans le domaine de longueurs d’onde 110 – 620 nm. La GDOES 
donne la composition élémentaire des matériaux à cœur ou en fonction de la profondeur 
d’analyse (profils de composition, figure 11). 
Cette technique permet de renseigner sur les éléments présents dans l’échantillon, de 
savoir s’ils sont répartis de manière homogène dans son épaisseur, et d’identifier 
d’éventuelles contaminations de surface, ou à l’interface avec le substrat dans le cas d’une 
couche mince. De plus, 45 éléments peuvent être détectés, dont l’hydrogène. La concentration 
des éléments peut être obtenue avec une précision de quelques ppm si l’appareil a été étalonné 
au préalable avec un échantillon de même nature et de composition chimique parfaitement 
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connue. La résolution en profondeur est au mieux de l’ordre du nanomètre, et généralement 
de l’ordre de 5% de la profondeur analysée pour les couches minces.  
 
Figure 11 – Profil GDOES d’une feuille d’aluminium oxydée en surface [Suzuki_2005] 
Dans la thèse, la GDOES a été utilisée afin de détecter l’éventuelle présence 
d’hydrogène dans les dépôts CVD de nitrure de bore.  
 
5) Spectroscopie de photoélectrons X (XPS) 
 
La spectroscopie de phototélectrons X (XPS) permet de caractériser la composition 
chimique de la surface d’un matériau sur une profondeur variant de 1 à 10 nm. Tous les 
éléments, à l’exception de l’hydrogène et l’hélium, peuvent être détectés. Après traitement des 
données, il est possible d’identifier la nature des liaisons chimiques (environnement atomique 
des éléments détectés à la surface du matériau), et d’estimer les pourcentages atomiques. 
Certains appareils, équipés de canons à ions, permettent le décapage de la surface analysée en 
rendant ainsi possible l’obtention de la composition chimique en profondeur dans le matériau. 
Toutefois, le décapage ionique peut modifier les liaisons et donc la structure de l’échantillon. 
Cette technique est non destructive, sauf en cas de décapage ionique de la surface de 
l’échantillon. La taille de la surface analysée peut atteindre plusieurs centaines de µm2. 
Le principe de cette technique réside en l’interaction de photons provenant d’une 
source X avec la matière. En effet, cette interaction rend instables les atomes qui la 
composent. Si l’apport d’énergie est suffisant pour permettre aux électrons qui gravitent 
autour du noyau de rompre l’attraction qui les maintient sur leur orbita le, ils quittent l’atome 
avec une énergie cinétique Ec. Ils sont alors propulsés dans la matière et parcourent une 
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distance qui est fonction de cette énergie et de la nature du matériau dans lequel ils évoluent. 
Si leur énergie cinétique est suffisante, certains électrons peuvent atteindre la surface du 
matériau et être éjectés dans le vide. Les électrons émis sont alors collectés et comptés suivant 
leurs énergies cinétiques. La relation El = hν – Ec – Wtravail de sortie permet de déterminer 
l’énergie de liaison El des électrons et d’identifier les atomes dont ils proviennent.  
Cette technique a été utilisée afin de mettre en évidence dans certains cas la présence 
ou l’abscence de liaisons B-B dans les dépôts BN. Les analyses XPS ont également été 
utilisées pour décrire l’environnement atomique (identifier les liaisons) de l’aluminium dans 
les dépôts B(Al)N. 
 
6) Analyses thermogravimétriques (ATG) 
 
L’analyse des phénomènes d’oxydation/corrosion a notamment été réalisée par le suivi 
précis des variations de masse des échantillons dans des atmosphères contrôlées oxydantes et 
corrosives (c’est-à-dire en présence d’humidité). Des analyses complémentaires ont été 
menées sur les échantillons oxydés, afin de réaliser une caractérisation plus complète des 
mécanismes d’oxydation/corrosion : 
 des observations MEB afin de mesurer les épaisseurs des couches d’oxydes 
formées, ou éventuellement des épaisseurs de matériaux consommées et 
corréler ces résultats aux valeurs déduites des variations de masses, 
 des analyses chimiques de surface et profondeur (type EDS) pour identifier la 
nature des oxydes condensés, 
 des analyses par DRX pour détecter l’éventuelle présence de phases 
cristallisées au sein de l’oxyde formé. 
Le suivi des variations de masses au cours des essais d’oxydation/corrosion a été mené sur un 
dispositif d’ATG (SETARAM Setsys 1750). L’appareillage utilisé se distingue par une 
configuration dite d’essais sous air humide (quelle que soit la nature de la phase gazeuse).  
 Configuration air humide 
Le dispositif ATG utilisé est muni d’une microbalance qui permet de détecter avec une 
grande précision les variations de masse liées à l’oxydation/corrosion des dépôts analysés. 
L’échantillon (dépôt CVD sur wafer de silicium ou pastille de SiC frittée et matériaux 
modèles) est placé au centre d’un four, dans une nacelle en alumine, qui est suspendue à un 
des fléaux de la microbalance. Des contrepoids suspendus au second fléau permettent 
d’équilibrer cette dernière en début d’essai.  
Un flux de gaz inerte (ici l’hélium) est introduit dans la chambre de la microbalance 
afin de la protéger des gaz corrosifs qui sont introduits ou peuvent être produits dans la 
chambre d’analyse.  
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Dans le mode « air humide », l’ATG fonctionne avec une circulation inversée des gaz 
(les gaz sont introduits en bas du four et évacués en haut). La pression de travail est toujours 
la pression atmosphérique (figure 12). Deux débitmètres permettent de contrôler la 
composition de l’atmosphère pendant les essais (N2 et O2). Ce montage permet de travailler 
avec différents mélanges N2/O2, et de déterminer l’influence de la pression partielle en 
oxygène sur les cinétiques d’oxydation/corrosion. Des essais peuvent également être menés à 
différentes températures pour déterminer les valeurs des énergies d’activation des processus 
globaux d’oxydation/corrosion. 
Pour les essais sous air sec, le mélange gazeux contrôlé est directement introduit dans 
l’ATG. Par contre, pour travailler sous air humide, ce gaz vecteur passe, avant son 
introduction dans le four, dans un flacon laveur rempli d’eau chauffée à une température TFL 
afin de se saturer en eau à TFL. A une température TFL, l’eau a une pression de vapeur 
saturante fixée (donnée par les lois de l’équilibre thermodynamique). Le contrôle de cette 
température détermine le taux d’humidité relative présent dans le mélange gazeux introduit 
dans le four (pour cela, il est supposé que le débit utilisé est suffisamment faible pour que 
l’équilibre liquide/vapeur soit atteint : Qtot  = 2 L.h
-1). Le système d’eau de refroidissement du 
montage est alors porté à une température supérieure de 20°C à celle de l’eau introduite dans 
le réacteur (TER), afin d’éviter la condensation d’eau dans le circuit de circulation des gaz 
d’analyse, ce qui pourrait fausser les mesures.  
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Figure 12 - Schéma de l'ATG en configuration "air humide" 
 
La quantité de vapeur d’eau introduite dans le four durant les essais peut être calculée 
comme un pourcentage d’humidité relative dans le mélange gazeux par la formule suivante :  
                     
                       
                         
 
avec Pvapeur saturante (100°C) = 101,32 kPa 
Sur cet appareil, le pourcentage maximum d’humidité relative qui peut être atteint est 
20% (ou une pression de vapeur saturante de 20 kPa, soit TFL = 60°C). 
Sous atmosphère humide, la précision des variations de masses détectées est un peu 
moins bonne que sous air sec, mais néanmoins très satisfaisante ( 5 µg). Le montage permet, 
dans cette configuration, de réaliser des essais à pression partielle d’oxygène constante, de 
manière à évaluer l’influence de PH2O sur les cinétiques d’oxydation/corrosion des couches 
minces élaborées. 
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IV) Techniques de caractérisation mécanique 
 
1) Essais de traction monotone 
 
Les essais de traction monotone ont été réalisés sur une machine électromécanique 
MTS Synergie 200. L’appareil dispose d’une cellule de force 500 N (± 0,1 N) et de capteurs 
permettant la mesure de déplacement sur une gamme [-1 mm ; 1 mm], avec une précision de 
0,1 µm. La longueur de jauge est de 25 mm et la vitesse de déplacement de 0,5 mm.min -1 
durant les essais. 
 
2) Essais de push-out : principe 
 
Un essai de push-out consiste à appuyer à l’aide d’un indenteur sur une fibre, qui se 
présente perpendiculairement (sur la section du minicomposite), afin de l’extraire de la 
matrice en utilisant des échantillons minces (e  100 µm). Dans ce test, lorsque la décohésion 
est totale à l’interface, la fibre glisse sur toute sa longueur. 
L’appareil utilisé pour les essais de push-out est un nanoindenteur Micro Materials 
Limited NTX-P3. La charge maximale applicable est de 500 mN avec une résolution à 
± 30 nN. L’incertitude de mesure sur les déplacements est de 0,02 µm. Pour réaliser les essais, 
un cône tronqué dont le diamètre de l’extrémité plane est de 5,5 µm est utilisé afin que : (i) la 
section de la fibre poussée ne soit pas indentée, ce qui fausserait la mesure et (ii)  qu’il 
permette l’enfoncement de la fibre dans sa ga ine matricielle lors de son glissement, sans 
accostage de l’indenteur sur la matrice.  
De manière à éviter de déformer la fibre durant l’essai, un indenteur non pointu est utilisé. 
Bright et al. [Bright_1989] ont utilisé un indenteur en carbure de tungstène de forme conique 
avec une base circulaire plate qui permet de réaliser l’essai sans endommagement de la fibre 
ni contact avec la matrice. 
Les contraintes interfaciales de décohésion et de frottement sont déterminées à partir 
de la courbe force = f(déplacement) (figure 13). Sur ce tracé, 3 parties sont distinguées : une 
première partie linéaire A croissante, qui atteint un maximum en force (Fd) correspondant à 
l’initiation de la décohésion, (ii) une non linéarité correspondant à une phase de propagation 
de la décohésion avec glissement, puis (iii) une chute de la force, correspondant à la 
décohésion complète de la fibre, suivie d’un glissement (partie linéaire B) qui met 
uniquement en jeu le frottement entre la fibre et la matrice (sur toute sa longueur, décroissante 
avec son extraction sur la face opposée à l’indentation).  
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Figure 13 - Courbe typique d'un essai de push-out réalisé en déplacement imposé [Kerans_1991] 
La contrainte de cisaillement interfacial, qui donne une estimation de la force de liaison 
interfaciale fibre/matrice dans le minicomposite, est calculée en reportant l’ensemble de la 
charge appliquée sur la surface de fibre frottante, au niveau du plateau [Rebillat_1998] : 
   
          
   
           (eq 1) 
où τ est la contrainte de cisaillement interfacial, σplateau la contrainte appliquée, r le rayon de la 
fibre poussée et L la longeur de la fibre poussée. 
Or d’après la loi de Hooke, σplateau = Fplateau / S section fibre, donc la contrainte de cisaillement 
interfacial peut finalement être déduite de la courbe F = f(déplacement) par la relation : 
  
        
       
               (eq 2) 
avec Fplateau, la force appliquée sur la fibre poussée durant le plateau, donc durant son 
glissement dans sa gaine de matrice. 
Dans le cadre de cette thèse, les essais de push-out ont été menés en force imposée. 
L’inconvénient de cette technique par rapport aux essais réalisés en déplacement imposé est la 
surévaluation de la contrainte de cisaillement interfacial , puisqu’aucune chute de force (ou 
de contrainte) n’est alors visible lors de la décohésion fibre/matrice. Toutefois, comme les 
essais de push-out ont été réalisés sur des matériaux similaires (composites SiC/BN/SiC 
unidirectionnels), les valeurs de  obtenues peuvent être comparées. 
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3) Essais de push-out : préparation des échantillons 
 
Des composites modèles unidirectionnels (minicomposites) ont été utilisés pour les 
essais de push-out. Les échantillons sont composés de deux ou trois minicomposites, disposés 
dans une résine thermodurcissable entre deux wafers de silicium (figure 14) 
 
 
 
 
 
 
Des morceaux de 700 µm de largeur de ce « sandwich » sont ensuite découpés à l’aide d’une 
scie à fil et sont amincis et polis sur leur tranche, de manière à obtenir un état de surface lisse 
[Buet_2014]. L’épaisseur finale des échantillons (ou longueur de fibre à délier et pousser) est 
d’environ 100 µm. 
La figure 15 représente la surface d’un échantillon vue au microscope optique où deux 
fibres ont subi un essai de push-out. 
 
Figure 15 - Image prise en microscopie optique d'une partie d'un minicomposite lors d'un essai de push-out. (1) résine époxy, 
(2) matrice SiC CVI, (3) fibre Hi-Nicalon S n'ayant pas subi d'essai de push-out, (4) fibre Hi-Nicalon S ayant subi un essai de 
push-out (e ≈ 100 µm) 
1
2
3
4
Wafer de silicium 
Résine epoxy 
Minicomposites 
Figure 14 - Représentation schématique en coupe transverse de la préparation de minicomposites pour essais de 
push-out 
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CHAPITRE 3 : Contrôle du procédé CVD statique du 
nitrure de bore et relations microstructure/conditions 
d’élaboration 
 
 
 
 
L’élaboration de nitrure de bore par CVD/CVI en statique a constitué la majeure 
partie des travaux de thèse. Dans le cadre de ce chapitre, une phase d’optimisation du 
procédé de dépôt de nitrure de bore par CVD en termes de degré de cristallisation, 
d’homogénéité et de cinétique de dépôt a été réalisée. Ce travail a été mené dans un premier 
temps dans le réacteur statique, qui était déjà présent au laboratoire et fonctionnel au début 
de la thèse. Une analyse des gaz en sortie du réacteur a également été effectuée par IRTF afin 
de tenter d’identifier les principales réactions conduisant au dépôt de BN par CVD.  
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I) Objectifs et démarche 
 
Les principaux objectifs de la thèse sont : 
 définir des conditions d’élaboration de BN par CVD/CVI permettant 
l’obtention de dépôts hautement cristallisés, homogènes et de cinétiques de 
dépôt compatibles avec une bonne infiltration d’un fil céramique,  
 concevoir et mettre en place un réacteur de dépôt d’interphase BN sur fil 
Hi-Nicalon S par CVD/CVI en continu à l’échelle laboratoire,  
 évaluer l’intérêt de l’ajout d’un élément chimique au nitrure de bore permettant 
la stabilisation de B2O3 sous atmosphère oxydante humide à haute température.  
Comme décrits dans le chapitre 2, les substrats utilisés pour les dépôts en réacteur 
statique sont des mèches Hi-Nicalon S et des wafers de silicium collés à l’aide de colle 
carbone sur des cadres en SiC fritté. Pour chaque élaboration, trois morceaux de wafers (5 x 5 
mm) étaient disposés respectivement en haut, au centre et en bas de cadre (les échantillons 
haut et bas sont situés à 2,5 cm du centre). 
En vue d’optimiser le procédé de dépôt CVD/CVI de nitrure de bore en termes de 
degré de cristallisation, homogénéité et cinétique de dépôt, l’influence de différents 
paramètres d’élaboration a été analysée. Les paramètres variables choisis sont :  
 la nature du gaz diluant (H2, N2 ou Ar), 
 le rapport α (= QNH3/QBCl3), en faisant varier d’une part QBCl3, et d’autre part 
QNH3, 
 le débit total (Qtot), et ainsi le temps de séjour des gaz dans la zone réactive (t s), 
 la température d’élaboration en centre de zone réactive (Tmax). 
Des conditions de référence ont été fixées d’après la synthèse bibliographique réalisée 
sur l’élaboration de nitrure de bore par voie gazeuse à partir du mélange NH3/BCl3 
(tableau 1). β représente le rapport de dilution (β = Qdiluant / (QNH3 + QBCl3)) et Ptot la pression 
totale dans le réacteur durant le dépôt.  
Diluant Qtot (sccm) ts (ms) α β Tmax (°C) Ptot (kPa) 
80%H2-20%Ar 242 sccm 13 1,3 10 1200 0,2 
Tableau 1 - Conditions d'élaboration de dépôt BN de référence 
L’argon a été utilisé comme gaz tampon dans le mélange de dilution : il a permis de 
maintenir le débit total constant lors de variations des débits d’ammoniac et de trichlorure de 
bore (influence du paramètre α) en adaptant son propre débit. Cette méthodologie permet de 
faire varier indépendamment la pression partielle de chaque gaz réactif.  
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Le débit total a été fixé à une valeur permettant une latitude de variation suffisante 
pour l’étude de l’influence du temps de séjour (gamme du débitmètre H2 utilisé : 
0 - 360 sccm), sans pour autant placer le système en condition d’appauvrissement sévère de la 
phase gazeuse (condition de faible débit total, donc de faible apport de matière initial au 
système). 
D’après la littérature, bien que la thermodynamique prévoie un rendement de 
formation de BN égal à 1 pour α = 1, la formation de NH4Cl par la réaction 
NH3 (g) + HCl (g)  NH4Cl (s) à basse température (≤ 300 - 350°C) en sortie du réacteur, 
consomme une partie de l’ammoniac initialement injecté, et abaisse ainsi le rendement de 
formation de BN. Par conséquent, le mélange gazeux réactif initial a été envisagé avec un 
excès d’ammoniac.  
Le mélange réactif utilisé (NH3/BCl3) est un couple acide/base de Lewis. Ainsi, 
l’ammoniac et le trichlorure de bore réagissent de manière extrêmement rapide et violente dès 
les basses températures (≤ 500°C) pour former un complexe (Cl3BNH3). Cette forte affinité 
chimique entre les deux précurseurs considérés implique une forte réactivité du système, et 
favorise le phénomène de nucléation en phase homogène. Ce dernier est non souhaitable dans 
les procédés CVD/CVI puisqu’il entraîne une consommation accrue des gaz tout en ne 
produisant pas ou peu de dépôt à la surface du substrat à revêtir. De plus, comme expliqué 
dans le chapitre 1, l’infiltration correcte d’un substrat poreux/fibreux (CVI) est généralement 
favorisée par l’abaissement de la réactivité du système chimique, donc de la cinétique de 
dépôt. La dilution du mélange gazeux réactif permet cet abaissement de la réactivité du 
système. Une dilution suffisante (β) pour limiter au maximum le phénomène de nucléation en 
phase homogène a été fixée, en accord avec des travaux réalisés en amont de la thèse par 
Safran Herakles. Le rapport de dilution a été fixé à 10 pour la quasi-totalité des essais. 
Toujours dans l’optique d’abaisser la réactivité du mélange gazeux afin de limiter le 
risque de nucléation en phase homogène, et placer le système dans des conditions favorables à 
l’infiltration en phase gazeuse de substrats poreux/fibreux, une pression de travail très faible a 
été fixée (0,2 kPa). Cette pression correspond à la valeur minimale pour laquelle la capacité 
de pompage des réacteurs utilisés permet une bonne régulation durant le dépôt. La valeur de 
pression totale dans le réacteur a été conservée constante pour toute la thèse.  
En revanche, une température de dépôt élevée a été fixée, de manière à favoriser la 
cristallisation du nitrure de bore. En effet, un compromis entre le degré de cristallisation du 
nitrure de bore, l’infiltration correcte d’un substrat poreux/fibreux et le risque d’apparition du 
phénomène de nucléation en phase homogène a dû être consenti. De plus, un des principaux 
objectifs de la thèse étant la mise en place d’un procédé de dépôt CVD/CVI sur fil 
Hi-Nicalon S en continu, l’infiltration apparaît comme une propriété moins critique du dépôt 
que sur un procédé statique. Ce nouveau procédé permet donc, a priori, d’envisager le dépôt à 
haute température d’une interphase en nitrure de bore hautement organisé (cf. chapitre 1). 
La démarche globale adoptée dans les chapitres 3 et 4 de la thèse a été schématisée 
sous forme d’un organigramme (figure 1). Les phases d’optimisation du procédé CVD/CVI 
de BN en statique et la conception/mise en place du réacteur lab-1 ont été abordées en 
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parallèle. Une fois l’analyse paramétrique du procédé réalisée en statique, les conditions 
d’élaboration ont été transférées, voire adaptées, au réacteur lab-1 (chapitre 4). Compte tenu 
d’effets couplés attendus entre les paramètres considérés, des combinaisons de variations 
simultanées de deux paramètres seront permises, ponctuellement.  
 
Figure 1 - Organigramme de la démarche adoptée pour le contrôle du procédé de dépôt BN par CVD/CVI et la mise en place 
d'un réacteur de dépôt d'interphase sur fil Hi-Nicalon S en continu 
Dans le cadre de ce chapitre, les propriétés considérées en priorité sont la cinétique de 
dépôt et le degré de cristallisation. L’infiltration au sein du fil sera contrôlée dès les essais en 
réacteur statique et mesurée précisément sur des interphases élaborées en continu, sur le 
réacteur lab-1. 
La cinétique de dépôt a été évaluée à partir de mesures d’épaisseur sur mèches 
Hi-Nicalon S réalisées au MEB. Dans ce chapitre, ces épaisseurs sont mesurées en surface des 
mèches pour se placer dans des conditions parfaitement maîtrisées de dépôt CVD. La DRX a 
permis d’évaluer le degré de cristallisation des dépôts, comme expliqué dans le chapitre 2. 
Des observations en MET ont également été réalisées sur les plus intéressants d’entre eux. 
Enfin, une analyse des gaz en sortie de réacteur par spectroscopie IRTF a permis d’évaluer 
l’influence de certains paramètres d’élaboration sur la composition du mélange gazeux, en 
parallèle de calculs thermodynamiques sur les équilibres chimiques.  
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II) Optimisation des paramètres de dépôt BN CVD sur 
le réacteur statique 
1) Influence de la nature du gaz diluant 
 
Dans cette partie, 3 gaz diluants ont été utilisés : l’argon, le dihydrogène et le diazote. 
Des dépôts ont ainsi été réalisés dans les conditions de références définies en I), en utilisant 
chacun de ces 3 gaz (tableau 2).  
Diluant Qtot (sccm) ts (ms) α β Tmax (°C) Ptot (kPa) 
80%(H2 ou N2 ou Ar)-20%Ar 242 sccm 13 1,3 10 1200 0,2 
Tableau 2 - Conditions d'élaboration de dépôts BN avec dilution H2, Ar ou N2  
Le temps de dépôt a été fixé à 2h pour disposer d’échantillons relativement épais afin de 
faciliter les caractérisations structurales, et l’extraction de cinétiques de dépôt.  
 
1.1) Degré de cristallisation et microstructure des dépôts  
 
Le diffractogramme RX obtenu pour le dépôt de référence, c'est-à-dire élaboré en 
utilisant H2 comme gaz diluant, est présenté en figure 2.  
 
Figure 2 - Diffractogramme RX obtenu sur le dépôt BN de référence réalisé dans les conditions données en tableau 
2, avec H2 comme gaz diluant 
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Le pic relatif aux familles de plans (002) de BN n’apparaît pas symétrique, avec un 
épaulement du côté des faibles angles. Il en est de même pour tous les dépôts BN élaborés au 
cours de la thèse, bien que l’asymétrie du pic soit plus ou moins marquée suivant les 
échantillons.  
Cette caractéristique des diffractogrammes a été attribuée à la présence simultanée de 
zones organisées et de zones moins bien organisées au sein des dépôts. Les parties présentant 
l’organisation la plus faible diffractent dès les faibles angles, loin de l’angle de diffraction 
théorique de BN hexagonal (2θ ≈ 26,8°). Cette hypothèse a été vérifiée par imagerie MET 
haute résolution en franges de réseau sur des dépôts réalisés au cours de la thèse, et dont les 
pics DRX présentaient une asymétrie marquée (figure 3). 
 
Figure 3 - Exemple d'image MET haute résolution en franges de réseau d'un dépôt BN présentant un pic DRX asymétrique. 
(a) zone hautement organisée, (b) zone faiblement organisée 
La description de dépôts BN comme étant constitués d’un mélange de nitrure de bore 
faiblement cristallisé (forme turbostratique) et hautement cristallisé (forme turbostratique 
hautement organisé voire hexagonale) avait déjà été faite par Matsuda et al. dans le cadre 
d’élaboration en réacteur CVD à parois froides [Matsuda_1986]. Plusieurs auteurs obtiennent 
aussi des pics DRX de BN asymétriques sur des dépôts élaborés dans des réacteurs CVD à 
parois chaudes, mais ne commentent pas cet aspect des diffractogrammes 
[Le Gallet_2004, Cheng_2010]. La compréhension de l’influence de différents paramètres 
d’élaboration sur les dépôts, et l’analyse des gaz impliqués dans le procédé, ont permis de 
proposer des hypothèses expliquant cette microstructure particulière, qui sont données en fin 
de chapitre. 
10 nm
a
b
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Cette caractéristique microstructurale des dépôts a été prise en compte tout au long de 
la thèse par le biais d’un facteur permettant d’évaluer le degré d’asymétrie du pic (002) de 
BN : le facteur η. Ce facteur a été défini comme le rapport entre la largeur à mi-hauteur du pic 
(002) de BN pour 2θ > 2θImax  et sa largeur à mi-hauteur pour 2θ < 2θImax : η = (largeur à 
mi-hauteur pour 2θ > 2θImax) / (largeur à mi-haueur pour 2θ < 2θImax), où 2θImax est la position 
du pic de diffraction. Pour un pic parfaitement symétrique, η = 1 et le dépôt est considéré 
comme homogène, c'est-à-dire constitué de domaines cohérents présentant un degré de 
cristallisation similaire (η est généralement strictement inférieur à 1, dès que des zones moins 
cristallisées sont présentes dans les dépôts). 
Seules de faibles différences de degré de cristallisation sont visibles entre les dépôts 
élaborés avec les 3 gaz diluants (tableau 3). En revanche, l’homogénéité structurale des 
couches minces semble dépendre de la nature du gaz diluant utilisé. De plus, les échantillons 
situés en bas de cadre, donc légèrement en aval du centre de la zone chaude du réacteur, 
apparaissent moins cristallisés, alors que ceux situés en haut de cadre, donc légèrement en 
amont du centre de la zone chaude présentent un degré de cristallisation similaire à ceux 
situés en centre de zone chaude. L’homogénéité structurale des dépôts semble peu affectée 
par leur position dans le réacteur. Pour rappel, les échantillons sont espacés de 2,5 cm les uns 
des autres, ce qui équivaut, d’après le profil thermique au sein du réacteur, à une différence de 
température d’environ 20°C. Dans le cas présent, les échantillons situés en haut et bas de 
cadre sont donc élaborés à une température d’environ 1180°C, alors que l’échantillon placé en 
centre de zone chaude est porté à 1200°C durant le dépôt.  
 H2 N2 Ar 
Position Haut Centre Bas Haut Centre Bas Haut Centre Bas 
Lc (nm) 
7,0 
(± 0,1) 
7,2 
(± 0,1) 
5,4 
(± 0,1) 
8,5 
(± 0,1) 
8,6 
(± 0,1) 
6,9 
(± 0,1) 
8,3 
(± 0,1) 
8,2 
(± 0,1) 
6,6 
(± 0,1) 
d(002) 
(nm) 
0,338 
(± 0,001) 
0,338 
(± 0,001) 
0,339 
(± 0,001) 
0,337 
(± 0,001) 
0,337 
(± 0,001) 
0,340 
(± 0,001) 
0,337 
(± 0,001) 
0,337 
(± 0,001) 
0,339 
(± 0,001) 
η 0,5 0,5 0,6 0,7 0,7 0,6 0,7 0,7 0,6 
Tableau 3 - Paramètres structuraux calculés à partir des diffractogrammes RX des échantillons élaborés avec différents gaz 
diluants en haut, centre et bas de cadre (Tcentre = 1200°C, Tbas = Thaut = 1180°C, α = 1,3, β = 10, Qtot = 242 sccm et 
P = 0,2 kPa) 
Les dépôts élaborés sous N2 semblent néanmoins présenter une rugosité légèrement 
plus marquée que ceux élaborés sous Ar et H2 (figure 4). 
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Figure 4 - Images MEB de la surface des dépôts élaborés sur mèches Hi-Nicalon S sous chaque gaz diluant. (a) H2, (b) N2, 
(c) Ar (eBN  4-5 µm) 
 
1.2) Cinétique de dépôt 
 
Pour chaque type de dilution, la cinétique de dépôt décroît à travers le réacteur. Ce 
phénomène est plus marqué sous Ar (figure 5). En centre de zone chaude, les cinétiques 
apparentes de dépôt sont très proches pour les 3 types de dilution. En revanche, elles sont 
nettement différentes en haut de cadre (i.e. en entrée de zone chaude).  
 
Figure 5 - Cinétiques apparentes de dépôts en haut, centre et bas de cadre pour chaque type de dilution                
(Tmax = 1200°C, α = 1,3, β = 10, Qtot = 242 sccm et P = 0,2 kPa) 
Pour un même gaz diluant, les cinétiques de dépôt obtenues en haut et bas de cadre sont 
différentes, alors que les échantillons sont portés à la même température (environ 1180°C) 
durant l’élaboration. Le calcul d’un rapport des vitesses de dépôt en haut et bas de cadre, 
vbas mèche / vhaut mèche, permet d’en attester (tableau 4).  
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 H2 N2 Ar 
vbas mèche / vhaut mèche 0,8 0,7 0,6 
Tableau 4 - Rapport des vitesses de dépôt en bas et haut de cadre pour chaque type de dilution  
Un dépôt a été réalisé dans les conditions de référence (sous H2) à 1220°C, afin 
d’obtenir les cinétiques de dépôt en haut et bas de cadre à 1200°C. De cette manière, 
l’évolution de la cinétique en fonction de la position de l’échantillon dans le réacteur a été 
obtenue, en s’affranchissant de l’effet de la température (figure 6).  
 
Figure 6 - Cinétiques apparentes de dépôt en haut, centre et bas de cadre à 1200°C dans les conditions de 
référence sous H2 (obtenues en deux expériences distinctes : avec Tmax = 1200°C et Tmax = 1220°C) 
A 1200°C, la cinétique de dépôt décroît linéairement à travers le réacteur. Ce résultat 
confirme que, à iso-température en haut, centre et bas de cadre, la vitesse de dépôt est toujours 
supérieure en amont de zone chaude.  
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1.3) Bilan et discussion 
 
La nature du gaz diluant semble avoir peu d’effet sur les propriétés des dépôts, tant en 
termes de degré de cristallisation que de cinétique, bien qu’une légère augmentation de la 
longueur de cohérence moyenne (Lc) soit observée pour les dilutions avec Ar et N2. En 
revanche, l’homogénéité structurale semble affectée par la nature du gaz diluant (elle est plus 
élevée pour les dépôts réalisés sous argon et azote). Pourtant, l’argon est le seul des 3 gaz 
utilisés qui puisse être considéré comme parfaitement inerte par rapport au système chimique 
{B - N - H - Cl} du dépôt. Le dihydrogène est connu pour son caractère réducteur, et peut 
ainsi réagir avec BCl3 pour former le sous-chlorure BHCl2 [Reinisch_2008]. En revanche, peu 
de données existent sur l’utilisation de N2 comme gaz de dilution dans le cas de dépôts BN 
ex-BCl3. 
Quel que soit le type de dilution, la cinétique de dépôt décroît à travers le réacteur, 
dans le sens du flux gazeux, et ce y compris à iso température d’élaboration des échantillons. 
Ces résultats semblent témoigner d’un appauvrissement de la phase gazeuse réactive le long 
du réacteur. Il est probable que cet appauvrissement soit en partie responsable de la légère 
diminution de degré de cristallisation mise en évidence sur les échantillons situés en aval du 
centre de la zone chaude du réacteur. 
Etant donné le peu d’influence de la nature du gaz diluant, le dihydrogène a été 
conservé pour la suite des travaux. En effet, par rapport aux deux autres gaz utilisés, H2 a 
l’avantage d’être léger, donc plus facile à pomper avec la pompe à palettes utilisée. Son 
utilisation permet de réaliser des dépôts dans une plus large gamme de débit total, tout en 
conservant une capacité de pompage suffisante pour la régulation à basse pression (0,2 kPa). 
Cet aspect doit être pris en considération de manière à ne pas restreindre l’analyse de 
l’influence du débit total à une trop petite gamme.  
Les conditions de dépôt de référence (tableaux 1 et 2) ont été conservées pour la suite 
des travaux. 
 
2) Influence de la composition du mélange réactif : le rapport α 
 
Pour juger de l’influence du rapport α, deux séries d’échantillons ont été 
élaborées : l’une en faisant varier la pression partielle de BCl3 (PBCl3) tout en maintenant celle 
de NH3 (PNH3) constante, et l’autre en faisant varier la pression partielle de NH3 
(tableaux 5 et 6). Pour ce faire, seul le débit d’un gaz réactif est variable dans chaque série, 
puisque le débit total est maintenu constant en adaptant le débit d’argon (gaz tampon) 
introduit dans le gaz diluant (H2) depuis le début de la thèse. Le débit d’argon ne pouvant être 
négatif, cette méthode permet seulement de faire varier α entre 0,9 et 1,9 quelle que soit la 
série (PBCl3 ou PNH3 constante). Dans chaque série T = 1200°C, Ptot = 0,2 kPa, Qtot = 242 sccm 
et β = 10. 
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α PBCl3 (Pa) PNH3 (Pa) PH2 (Pa) QAr (sccm) 
0,9 9,1 
8,2 
173,5 11 
1,3 6,3 145,4 48 
1,6 5,1 133,1 64 
1,9 4,4 126,4 73 
Tableau 5 – Conditions d’élaboration de dépôts pour différents α avec PB Cl
3
 variable et PNH
3
 constante 
α PNH3 (Pa) PBCl3 (Pa) PH2 (Pa) QAr (sccm) 
0,9 5,7 
6,3 
119,8 82 
1,3 8,2 145,4 48 
1,6 10,0 164,1 23 
1,9 12,1 180,2 2 
Tableau 6 – Conditions d’élaboration de dépôts pour différents α avec PNH
3
 variable et PBCl
3
 constante 
D’après la littérature [Le Gallet_2004], l’augmentation du rapport α est supposée 
engendrer une augmentation du degré de cristallisation des dépôts BN élaborés à partir de 
BCl3. Des rapports α de 2,5 et 3, au delà de 1,9, ont donc également été utilisés pour élaborer 
des échantillons. Ces dépôts ont été réalisés en augmentant la pression partielle de NH3 dans 
le mélange gazeux, plutôt qu’en diminuant celle de BCl3, car cette dernière est déjà très faible 
pour α = 1,9 (tableau 5). Pour ces deux dépôts, le débit d’argon n’a pu être utilisé pour 
compenser les variations de débit total. Deux solutions sont alors envisageables :  
 compenser l’augmentation de débit total générée en diminuant le débit de H2, 
ce qui entraîne une diminution du rapport β, 
 modifier le débit total, donc le temps de séjour des gaz dans le réacteur ainsi 
que leurs pressions partielles respectives. 
La première solution a été préférée puisqu’elle n’entraîne la variation que d’un paramètre 
d’élaboration supplémentaire (tableau 7). De plus, des travaux réalisés en amont de la thèse au 
LCTS avaient mis en évidence une influence faible du rapport β sur le degré de cristallisation 
des dépôts de nitrure de bore.  
α PNH3 (Pa) PBCl3 (Pa) PH2 (Pa) β 
2,5 15,8 
6,3 
177,7 8 
3 19,0 174,5 7 
Tableau 7 - Conditions sélectionnées pour élaborer des dépôts à α = 2,5 et α = 3 avec QAr = 0 
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2.1)  Degré de cristallisation et microstructure des dépôts 
 
Suite à la caractérisation des dépôts par DRX, une augmentation du degré de 
cristallisation est mise en évidence pour des rapports α compris entre 0,9 et 1,9 (figure 7). 
Au-delà, une diminution du degré de cristallisation est mise en évidence, notamment par une 
diminution de la longueur de cohérence Lc moyenne des cristallites dans les dépôts.  
 
Figure 7 - Tracé des valeurs de Lc et d(002) de dépôts BN en fonction du rapport α                                                                     
(T = 1200°C, gaz de dilution : H2, β = 10 pour α ≤ 1,9, β = 8 pour α = 2,5, β = 7 pour α = 3, Qtot = 242 sccm et P = 0,2 kPa) 
Les mêmes paramètres structuraux Lc et d(002) sont obtenus quelle que soit la série dont est 
issu l’échantillon. La répétabilité de ces essais a été vérifiée dans chaque série (α = 1,3 pour la 
série à PNH3 variable et α = 1,6 pour la série à PBCl3 variable). Les échantillons situés en bas de 
cadre présentent un degré de cristallisation plus faible que ceux situés en haut et centre de 
cadre, comme mis en évidence en 1.1).  
L’homogénéité des dépôts semble en revanche décroître avec l’augmentation du 
rapport α (tableau 8). 
Rapport α 0,9 1,3 1,6 1,9 2,5 3 
η 0,8 0,5 0,5 0,5 0,4 0,4 
Tableau 8 - Valeurs de facteur d'asymétrie η du pic DRX (002) des dépôts en centre de cadre pour différents rapports α                                                         
(T = 1200°C, gaz de dilution : H2, β = 10, Qtot = 242 sccm et P = 0,2 kPa) 
Afin d’appréhender un peu mieux les liens entre les évolutions microstructurales des 
dépôts et leur degré d’anisotropie en fonction de la composition initiale de la phase gazeuse 
réactive, certains échantillons ont été caractérisés par MET. De manière à couvrir toute la 
plage de rapport α considérée, les échantillons α = 0,9 ; α = 1,3 ; α = 1,9 et α = 3 ont ainsi été 
préparés sous la forme de lames minces.  
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Les images obtenues en haute résolution en franges de réseau montrent clairement que 
les dépôts α = 0,9 et α = 3 sont les moins bien organisés. En effet, les cristallites (domaines 
cohérents) qui constituent ces échantillons sont de petite dimension (≤ 10 nm) et sont 
désorientées les unes par rapport aux autres, ce qui confère une faible anisotropie aux dépôts. 
Cette évolution de degré d’anisotropie est également déductible des clichés de diffraction 
électronique en aire sélectionnée, sur lesquels l’angle d’ouverture des arcs (002) apparaît plus 
élevé pour les dépôts α = 0,9 et α = 3  (figure 8). 
 
Figure 8 - Images haute résolution en franges de réseau et clichés DEAS obtenus par MET au centre de dépôts d’épaisseurs 
comprises entre 4 et 7 µm : (a) α = 0,9 ; (b) α = 1,3 ; (c) α = 1,9 ; (d) α = 3. (T = 1200°C, gaz de dilution : H2, β = 10, 
Qtot = 242 sccm et P = 0,2 kPa) 
L’angle d’ouverture (OA) des arcs (002) a été calculé à partir des clichés DEAS pour chaque 
dépôt (tableau 9). Pour rappel, plus OA est faible, plus l’angle de désorientation des domaines 
cohérents entre eux est faible au sein du dépôt, donc plus le degré d’anisotropie est élevé. 
Pour chaque échantillon, la valeur de OA est la moyenne de 5 clichés DEAS différents, 
obtenus avec une aire de sélection de diamètre 800 nm. 
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Rapport α 0,9 1,3 1,9 3 
OA (°) 56 (± 2) 42 (± 2) 38 (± 1) 57 (± 2) 
Tableau 9 - Valeurs d'angle d'ouverture des arcs (002) calculées à partir de clichés DEAS obtenus par MET en fonction du 
rapport α. (T = 1200°C, gaz de dilution : H2, β = 10, Qtot = 242 sccm et P = 0,2 kPa) 
Ces valeurs montrent que les dépôts α = 0,9 et α = 3 d’une part, et les dépôts α = 1,3 et 
α = 1,9 d’autre part présentent des degrés d’anisotropie équivalents, les premiers cités étant 
les moins anisotropes. Il est intéressant de noter que les dépôts α = 0,9 et α = 3 présentent 
pourtant des facteurs η différents. Toutefois ces dépôts étant faiblement cristallisés, la mesure 
d’asymétrie du pic BN (002) pourrait être peu fiable.  
Aucune évolution de l’état de surface des couches minces n’a en revanche été détectée 
par observation des échantillons au MEB. 
 
2.2) Cinétique de dépôt 
 
Les cinétiques de dépôt les plus élevées sont obtenues respectivement avec les 
rapports α = 0,9 et α = 3 dans la série d’échantillons à PNH3 variable (série a) et PBCl3 variable 
(série b) (figure 9). Les cinétiques de dépôt en haut et bas de cadre sont encore différentes, 
pour un jeu de conditions donné. Ces différences semblent toutefois être légèrement atténuées 
lorsque le rapport α augmente fortement, c’est-à-dire pour les échantillons de la série à PNH3 
variable (tableau 10). 
 α = 0,9 α = 1,3 α = 1,6 α = 1,9 α = 2,5 α = 3 
 a  b  a  b  a  b  a  b  a  a  
vbas mèche / vhaut mèche 0,8 0,7 0,8 0,8 0,8 0,8 0,8 0,8 0,9 0,9 
Tableau 10 - Valeurs du rapport des vitesses de dépôt en bas et haut de cadre en fonction du rapport α avec PNH
3
 ou PBCl
3
 
variable. (T = 1200°C, gaz de dilution : H2, β = 10, Qtot = 242 sccm et P = 0,2 kPa) 
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Figure 9 - Cinétiques de dépôt en haut, centre et bas de cadre en fonction du rapport α. (a) PNH
3
 variable, (b) PBCl
3
 variable. 
(T = 1200°C, gaz de dilution : H2, β = 10, Qtot = 242 sccm et P = 0,2 kPa) 
En prenant en compte uniquement les échantillons en centre de zone chaude (ou centre 
de cadre) pour un rapport α allant de 0,9 à 1,9 dans chacune des deux séries, c'est-à-dire les 
dépôts élaborés avec une seule pression partielle variable, les ordres réact ionnels partiels de 
NH3 et BCl3 ont été estimés (figure 10). 
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Figure 10 - Influence des pressions partielles de NH3 à PB Cl
3
 = 6,3 Pa (a) et BCl3 à PNH
3
 = 8,2 Pa (b) sur la vitesse de dépôt                                                     
(T = 1200°C, gaz de dilution : H2, β = 10, Qtot = 242 sccm et P = 0,2 kPa) 
Les ordres réactionnels partiels de NH3 et BCl3, correspondant aux pentes de chacune des 
courbes log(v) = f(log(P)), valent respectivement 0,5 et 0,8 dans les conditions de dépôt fixées 
par ailleurs. 
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2.3) Bilan et discussion 
 
L’ordre réactionnel partiel de BCl3 dans le mélange gazeux est d’environ 0,8 (± 0,05) 
contre 0,5 (± 0,05) pour NH3. Leparoux obtenait un ordre réactionnel partiel de 1 pour BCl3 et 
0 pour NH3 lorsque ce dernier était en excès dans le mélange gazeux initial [Leparoux_1995], 
ce qui est assez éloigné des valeurs obtenues, notamment pour NH3. Toutefois, l’argon était 
utilisé comme gaz diluant dans ce travail, alors que l’hydrogène est utilisé ici. Or, l’argon 
étant inerte, son ordre réactionnel partiel vaut 0, ce qui n’est peut-être pas le cas de 
l’hydrogène, puisque ce gaz n’est pas inerte. L’écart entre les valeurs obtenues et celles de la 
littérature pourrait être en partie dû à cette différence. En revanche, comme dans le travail de 
Leparoux, c’est l’espèce minoritaire dans le mélange gazeux qui possède l’ordre partiel 
réactionnel le plus élevé. Ici, dès lors que le gaz diluant utilisé est H2 et que le rapport β reste 
égal à 10, l’équation générale de la constante de vitesse de dépôt à 1200°C peut s’écrire :  
        
        
  
 
Avec :  
 k0, une constante, 
 PNH3 et PBCl3 les pressions partielles respectives de NH3 et BCl3 (en Pa). 
La cinétique de dépôt augmente avec les pressions partielles de BCl3 et de NH3 dans la 
plage explorée. La thermodynamique prévoit que le rendement de la réaction 
NH3(g) + BCl3(g)  BN(s) + 3HCl(g) est égal à 1 dès lors que PNH3 = PBCl3. Or, ce n’est pas le 
cas puisque la cinétique prouve que les ordres partiels réactionnels associés à chaque 
précurseur sont différents. Il est probable que la consommation de NH3 par la formation de 
NH4Cl selon la réaction NH3(g) + HCl(g)  NH4Cl(s) à basse température soit en partie à 
l’origine de ce phénomène.  
L’homogénéité en épaisseur du dépôt le long d’une mèche semble également 
légèrement augmenter avec le rapport α (à PBCl3 constante), témoignant ainsi d’une 
atténuation de l’appauvrissement de la phase gazeuse à travers la zone de dépôt du réacteur. 
Ce résultat prouve aussi que bien que NH3 soit introduit en excès dans le mélange initial, il 
semble en déficit dans la phase gazeuse réactive en sortie de la zone de dépôt. En effet, la 
consommation de NH3 par la formation de NH4Cl, qui se produit après celle de BN et HCl, 
semble conduire à un appauvrissement en ammoniac de plus en plus marqué le long du 
réacteur. 
Les dépôts élaborés présentent un maximum de degré de cristallisation pour un rapport 
α de 1,9 quelle que soit la série d’échantillons considérée. L’homogénéité structurale des 
échantillons semble quant à elle diminuer lorsque le rapport α augmente. Les paramètres 
structuraux (Lc, d(002) et η) des dépôts sont identiques pour un rapport α fixé, quelles que 
soient les pressions partielles de NH3 et BCl3, dans la gamme considérée. Il est donc clair que 
la composition de la phase gazeuse impacte l’organisation du nitrure de bore, alors que les 
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pressions partielles de chaque gaz réactif ne semblent pas avoir d’effet sur cette 
caractéristique des dépôts. Ce point sera reconsidéré à la lumière des résultats d’analyse de la 
phase gazeuse. 
Dans le cas d’excès en ammoniac plus importants dans le mélange gazeux initial (α = 2,5 et 
α = 3), une baisse du degré de cristallisation a été mise en évidence par DRX, notamment une 
diminution de la longueur de cohérence moyenne Lc et de l’homogénéité structurale des 
dépôts. La baisse du rapport β pour ces dépôts pourrait être en partie responsable de ce 
phénomène. L’analyse MET des dépôts, et notamment leur observation en haute résolution en 
franges de réseau, a confirmé cette tendance. Globalement, les dépôts les plus anisotropes 
sont également ceux présentant le plus haut degré de cristallisation. En revanche, le degré 
d’anisotropie du dépôt α = 3 est équivalent à celui du dépôt α = 0,9, bien que son degré de 
cristallisation global soit plus élevé.  
Etant donné que le rapport α = 1,9 conduit à l’obtention des dépôts BN les mieux 
organisés, et à une cinétique relativement élevée lorsqu’il est obtenu par augmentation de la 
pression partielle d’ammoniac dans le mélange initial, ces conditions de dépôt ont été choisies 
pour la suite de la thèse. 
 
3) Influences du débit total et du temps de séjour 
 
Le temps de séjour ts du mélange gazeux dans le réacteur est estimé comme le temps 
de renouvellement du volume de la zone de dépôt :  
   
  
 
 
  
   
 
  
 
  
 
 
 
Avec :  
 Vr le volume de zone réactive considérée, 
 D le débit volumique du mélange gazeux (considéré sans décomposition), 
 Q0 (ou Qtot) le débit volumique qu’aurait le mélange gazeux initialement injecté dans 
le réacteur s’il était à T0 et sous P0, 
 T la température au centre de la zone chaude du réacteur (ici 1473 K), 
 P0 = 100000 Pa, 
 T0 = 298 K, 
 P la pression dans le réacteur (ici 200 Pa). 
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Le calcul de Vr a été réalisé en considérant le volume d’un cylindre de rayon 2 cm (rayon de 
la paroi interne du réacteur) et de longueur 12 cm (longueur totale du porte échantillon, la 
température n’est pas éloignée de plus de 100°C de la température en centre de zone chaude 
dans cette portion du tube en graphite) auquel est ensuite retranché le volume des branches du 
cadre en carbure de silicium utilisé comme porte-échantillon. 
Pour vérifier que le dépôt se fait dans des conditions pour lesquelles la cinétique est 
limitée par les réactions de surface (et non par la diffusion des espèces gazeuses, donc leur 
appauvrissement), les vitesses de dépôt doivent être indépendantes du débit total (le rapport α, 
le rapport β, la pression totale et la température seront conservés constants). Le temps de 
séjour des gaz dans la zone de dépôt (ts) est alors déduit de Qtot (tableau 11). 
Qtot (sccm) ts (ms) 
100 32 
200 16 
242 (*) 13,5 
300 11 
360 8 
Tableau 2 - Paramètres d'élaborations des échantillons avec différents temps de séjours (T = 1200°C, gaz de 
dilution : H2, β = 10, α = 1,9 et P = 0,2 kPa). (*) : Débit total de référence  
Le temps de séjour peut également être changé par modification de la pression totale dans le 
réacteur, mais ce paramètre a été conservé constant et bas en vue de favoriser au maximum 
l’infiltration du dépôt au sein d’un fil Hi-Nicalon S. 
 
3.1) Cinétique de dépôt 
 
Les cinétiques apparentes de dépôt calculées à partir des mesures d’épaisseur réalisées 
en surface de mèche en haut, centre et bas de cadre mettent en évidence deux tendances. 
Premièrement, la cinétique de dépôt semble atteindre une valeur maximale pour un débit total 
compris entre 242 et 300 sccm, puis reste ensuite constante lorsque le débit augmente. De 
même, au-delà d’un débit total de 242 sccm, les cinétiques de dépôt en haut et bas de cadre 
semblent très proches (figure 11). Cette seconde tendance est confirmée par les valeurs du 
rapport vbas mèche / vhaut mèche se rapprochant de 1 pour Qtot > 242 sccm (tableau 12). 
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Figure 11 - Cinétiques de dépôt en haut, centre et bas de cadre en fonction du débit total                                                        
(T = 1200°C, gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9 et P = 0,2 kPa)  
 
 
Qtot = 100 
sccm 
Qtot = 200 
sccm 
Qtot = 242 
sccm 
Qtot = 300 
sccm 
Qtot = 360 
sccm 
vbas mèche / 
vhaut mèche 
0,6 0,7 0,8 0,9 0,9 
Tableau 3 - Valeurs du rapport des vitesses de dépôt en bas et haut de cadre en fonction du débit total                                   
(T = 1200°C, gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9 et P = 0,2 kPa)  
 
3.2) Degré de cristallisation et microstructure des dépôts 
 
Une augmentation de Lc est obtenue conjointement à une diminution de d(002) lorsque 
le temps de séjour augmente (figure 12). Ces évolutions des paramètres structuraux des dépôts 
traduisent une légère augmentation de leur degré de cristallisation. L’effet est surtout marqué 
lorsque le temps de séjour évolue de 8 à 16 ms. Un palier semble ensuite être atteint, 
notamment en ce qui concerne la distance interreticulaire d(002). 
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Figure 12 - Evolution des paramètres structuraux Lc et d(002) des dépôts BN CVD en fonction du temps de séjour ts                 
(T = 1200°C, gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9 et P = 0,2 kPa) avec 3 µm ≤ eBN ≤ 7 µm 
En revanche, la baisse de degré de cristallisation entre haut et bas de cadre est la même quel 
que soit ts. L’échantillon situé en bas de cadre est toujours moins cristallisé que ceux situés en 
haut et centre du porte-échantillon. 
L’asymétrie du pic DRX caractéristique de la famille de plans (002) de BN semble 
diminuer avec l’augmentation du temps de séjour des gaz dans le réacteur (tableau 13). Les 
dépôts élaborés avec les temps de séjour les plus élevés sont donc non seulement les mieux 
cristallisés, mais présentent également les microstructures les plus homogènes.  
 
 ts = 8 ms ts = 11 ms ts = 13,5 ms ts = 16 ms ts = 32 ms 
η 0,4 0,5 0,5 0,5 0,6 
Tableau 4 - Valeurs du facteur d'asymétrie η du pic (002) obtenu en DRX pour chaque dépôt en centre de cadre en fonction 
du temps de séjour ts (T = 1200°C, gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9 et P = 0,2 kPa) avec 3 µm ≤ eBN ≤ 7 µm 
L’état de surface des dépôts ne semble en revanche pas évoluer de manière 
significative en fonction du temps de séjour ou du débit total (figure 13). Aucune différence 
majeure de microstructure ne peut donc être suspectée, par comparaison avec la figure 4, à 
partir de l’observation de ces surfaces.  
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Figure 13 - Images MEB de la surface des dépôts BN CVD obtenus pour différents temps de séjour (a) 32 ms, (b) 16 ms, 
(c) 13,5 ms, (d) 11 ms, (e) 8 ms (T = 1200°C, gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9 et P = 0,2 kPa) avec 3 µm ≤ eBN ≤ 7 µm 
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3.3) Bilan et discussion 
 
Pour ce qui est de l’aspect cinétique de dépôt, les résultats obtenus semblent montrer 
une limitation par la quantité initiale de matière apportée au système pour les plus faibles 
débits utilisés. La cinétique apparente augmente ensuite avec le débit total jusqu’à une valeur 
seuil, à partir de laquelle la quantité initiale de matière apportée au système ne semble plus 
être l’étape limitante du mécanisme global de dépôt.  
A noter que dans le cas présent, les dépôts les mieux organisés sont obtenus dans un 
régime où l’apport de matière est le facteur limitant du dépôt (à ts élevé, ou faibles débits). 
Pour éviter cette limitation, il faudrait augmenter le temps de séjour sans diminuer le débit 
total, donc en augmentant la pression par exemple. Toutefois, de telles conditions peuvent 
entraîner des difficultés d’infiltration de l’interphase au sein d’un substrat fibreux.  
L’analyse microstructurale des dépôts a montré qu’un haut degré de cristallisation était 
atteint pour un temps de séjour long. Cette augmentation du degré de cristallisation est 
accompagnée d’une amélioration de  l’homogénéité structurale η des dépôts, c'est-à-dire d’une 
diminution du nombre de zones peu organisées au sein des couches minces (les dépôts étant 
composés de domaines cohérents de grandes dimensions répartis dans une « matrice » 
constituée de cristallites de petite taille désorientées les unes par rapport aux autres). 
L’augmentation du degré de cristallisation ne semble toutefois pas provoquer de modification 
suffisante de la microstructure pour changer significativement l’état de surface des dépôts.  
La principale hypothèse pour expliquer la présence simultanée de zones soit 
hautement soit faiblement cristallisées dans les dépôts est la présence de différents types 
d’espèces responsables du dépôt en phase gazeuse (dans les conditions utilisées, notamment 
avec H2 comme gaz de dilution). Certaines espèces formées dans le réacteur seraient les 
précurseurs effectifs conduisant au nitrure de bore hautement organisé, alors que les autres 
seraient les précurseurs effectifs responsables de la partie faiblement o rganisée du dépôt. 
C'est-à-dire qu’il existe une compétition entre deux processus de germination/croissance : l’un 
avec une vitesse de croissance élevée, qui conduit à de gros grains, et l’autre avec une vitesse 
de germination élevée, qui conduit à des petits grains.  
Plus le temps de séjour est grand, plus le dépôt est cristallisé et homogène d’un point 
de vue structural. Le mélange gazeux serait alors composé en majorité d’espèces conduisant 
au nitrure de bore hautement cristallisé et ce d’autant plus que le temps de séjour augmente. 
Les différentes réactions intermédiaires (probables) mises en jeu et leur cinétique semblent 
donc être un point clé quant à l’état d’organisation du dépôt final. Dans le cas de la CVD du 
pyrocarbone, le temps de séjour a aussi un fort impact sur l’état de cristallisation des dépôts 
ainsi que leur microstructure. En effet, Le Poche et al. ont montré que la maturation de la 
phase gazeuse était, dans certains cas, à l’origine de la formation de molécules cycliques de 
grandes dimensions, qui conduisent à des dépôts mieux organisés que ceux obtenus avec un 
faible temps de maturation de la phase gazeuse, donc avec des molécules linéiques de plus 
petites dimensions [Le Poche_2004]. Dans le cadre de cette thèse, les espèces conduisant au 
92 
 
nitrure de bore faiblement organisé sont peut-être appauvries rapidement dans le mélange 
gazeux dès que le temps de séjour augmente, même dans de faibles proportions.  
Pour juger de l’influence de la température d’élaboration des dépôts, le débit total 
maximum de 360 sccm (temps de séjour d’environ 8 ms des gaz à travers la zone chaude à 
1200°C) a été fixé. Bien que l’utilisation d’un tel débit total conduise à des dépôts 
moyennement cristallisés, cela permet a priori un meilleur contrôle du procédé puisque le 
mécanisme de dépôt ne semble pas être limité par la quantité initiale de matière apportée au 
système dans ce cas.  
 
4) Influence de la température d’élaboration 
 
De manière à évaluer l’influence de la température d’élaboration indépendamment des 
autres conditions d’élaboration, des échantillons ont été élaborés à des températures  
comprises entre 900 et 1400°C, avec un pas de 100°C, en conservant tous les autres 
paramètres de dépôts constants. Toutefois, une variation de la température entraîne une 
(légère) modification du temps de séjour des gaz dans la zone chaude. Ainsi, pour la gamme 
de température considérée, le temps de séjour est compris entre 7 et 10 ms (tableau 14). La 
température de fusion du silicium étant égale à 1414°C, les wafers utilisés depuis le début de 
la thèse ne conviennent pas pour l’élaboration à 1400°C. Des pastilles de SiC fritté ont donc 
servi de substrats pour réaliser ces dépôts plans. Ces pastilles ont été polies mécaniquement 
au préalable de manière à obtenir une surface suffisamment plane pour conserver le même 
protocole d’analyse DRX, et les mêmes incertitudes de mesures annoncées sur les valeurs des 
paramètres structuraux Lc et d(002) calculées. 
Température d’élaboration (°C) Temps de séjour (ms) 
900 10 
1000 9 
1100 9 
1200 8 
1300 8 
1400 7 
Tableau 14 - Paramètres d'élaborations des échantillons avec différentes températures d’élaboration                                 
(Qtot = 360 sccm, gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9 et P = 0,2 kPa)  
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4.1) Degré de cristallisation et microstructure des dépôts 
 
Logiquement, le degré de cristallisation des dépôts apparaît très dépendant de leur 
température d’élaboration. L’augmentation des valeurs moyennes de Lc, ainsi que la 
diminution de d(002) avec l’élévation de la température au sein du réacteur en témoignent 
(figure 14). Le dépôt le mieux cristallisé, élaboré à 1400°C, présente ainsi une longueur de 
cohérence moyenne proche de 12 (± 0,1) nm et une distance interreticulaire moyenne 
d’environ 0,336 (± 0,001) nm. A titre de comparaison, un échantillon massif de nitrure de 
bore ex-BCl3 commercial (Advanced Ceramics) élaboré par CVD sous H2 aux alentours de 
1900°C a été caractérisé par DRX en suivant le même protocole. Ce nitrure de bore présente 
des valeurs de Lc et d(002) respectivement égales à 11,8 (± 0,1) nm et 0,334 (± 0,001) nm. 
 
Figure 14 - Evolution des paramètres structuraux Lc et d(002) des dépôts BN CVD en fonction de la température d’élaboration                   
(Qtot = 360 sccm, gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9 et P = 0,2 kPa) avec 2 µm ≤ eBN ≤ 11 µm 
En revanche, l’augmentation du degré de cristallisation est accompagnée d’une diminution de 
l’homogénéité structurale des dépôts (tableau 15). Ce phénomène est très nettement visible 
sur le pic (002) de BN obtenu par DRX (figure 15), qui présente une asymétrie très marquée. 
Le pic (002) du nitrure de bore élaboré par Advanced Ceramics présente une asymétrie 
similaire. 
 T = 900°C T = 1000°C T = 1100°C T = 1200°C T = 1300°C T = 1400°C 
η 0,7 0,5 0,5 0,4 0,3 0,3 
Tableau 15 - Valeurs du facteur d'asymétrie η du pic (002) obtenu en DRX pour chaque dépôt en centre de cadre en fonction 
de la température d’élaboration (Qto t = 360 sccm, gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9 et P = 0,2 kPa) avec 
2 µm ≤ eBN ≤ 11 µm 
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Figure 15 - Diffractogramme X obtenu sur un dépôt élaboré à 1400°C                                                                                  
(Qtot = 360 sccm, gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9 et P = 0,2 kPa) avec eBN  11 µm 
L’état de surface des dépôts semble également évoluer avec la température 
d’élaboration (figure 16). En effet, des nodules sont présents uniquement en surface du dépôt 
réalisé à 900°C, après une exposition de 24h à l’air ambiant. De plus, la surface des 
échantillons élaborés à T > 1200°C présente une rugosité nettement plus marquée.  
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Figure 16 - Images MEB de la surface des dépôts BN CVD obtenus pour différentes températures d’élaboration (a) 900°C, 
(b) 1000°C, (c) 1100°C, (d) 1200°C, (e) 1300°C, (f) 1400°C                                                                                                   
(Qtot = 360 sccm, gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9 et P = 0,2 kPa) avec 2 µm ≤ eBN ≤ 11 µm 
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4.2) Cinétique de dépôt 
 
La cinétique apparente de dépôt augmente avec la température dans la gamme 
considérée (figure 17). En revanche, l’homogénéité en épaisseur des dépôts diminue au-delà 
de 1200°C, comme l’indiquent les valeurs du rapport vbas mèche / vhaut mèche (tableau 16). 
 
Figure 17 - Cinétiques de dépôt en haut, centre et bas de cadre en fonction de la température d’élaboration                       
(Qtot = 360 sccm, gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9 et P = 0,2 kPa)  
 
 T = 900°C T = 1000°C T = 1100°C T = 1200°C T = 1300°C T = 1400°C 
vbas mèche / vhaut 
mèche 
1 1 1 0,9 0,8 0,8 
Tableau 5 - Valeurs du rapport des vitesses de dépôt en bas et haut de cadre en fonction de la température d’élaboration 
(Qtot = 360 sccm, gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9 et P = 0,2 kPa)  
  
Sur le diagramme d’Arrhenius tracé à partir des cinétiques de dépôt en centre de zone 
chaude, un changement de pente est visible aux alentours de 1200°C (figure 18). Cette rupture 
de pente peut être attribuée à un changement de mécanisme global de dépôt. Les énergies 
d’activation (Ea) obtenues à partir des pentes de chacune des deux droites sont de 
80 (± 4) kJ.mol-1 en dessous de 1200°C, et 40 (± 5) kJ.mol-1 au-dessus de 1200°C. 
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Figure 18 - Diagramme d’Arrhenius tracé à partir des vitesses apparentes de dépôt en centre du réacteur statique                                   
(gaz de dilution : H2, Qtot = 360 sccm, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa)  
 
4.3) Bilan et discussion 
 
A 1400°C, un nitrure de bore hautement cristallisé est obtenu. L’état de cristallisation 
de ce matériau est en effet similaire (notamment en termes de longueur de cohérence 
moyenne et d’homogénéité structurale) à celui d’un nitrure de bore élaboré par Advanced 
Ceramics par CVD aux alentours de 1900°C, soit à une température très proche de la 
température de cristallisation de BN hexagonal ( 2000°C). Toutefois, ce nitrure de bore 
commercial semble présenter des valeurs de d(002) plus faibles que le dépôt élaboré à 1400°C. 
Au-delà de 1400°C, la température d’élaboration semble donc principalement influer sur ce 
paramètre structural, et éventuellement sur le degré d’anisotropie, mais cette propriété des 
dépôts n’a pas été évaluée en fonction de la température. Malheureusement, ce type de dépôt 
semble présenter une faible homogénéité structurale, ce qui pourrait être préjudiciable à sa 
résistance à l’oxydation/corrosion à haute température.  
Un changement d’état de surface des couches minces est également notable au-delà de 
1200°C, et semble être à rapprocher du changement de processus limitant le mécanisme de 
dépôt mis en évidence aux alentours de cette température (figure 18). En effet, à T ≤ 1200°C, 
le dépôt est plus homogène en épaisseur en amont et aval de zone de dépôt. Le changement de 
pente sur le diagramme d’Arrhenius, correspondant à une division de la valeur d’énergie 
d’activation par 2, pourrait être associé à un changement de régime qui conduit à une 
limitation de la cinétique de dépôt par la diffusion (ce qui traduit des conditions 
d’appauvrissement de la phase gazeuse), avec des conséquences sur la microstructure 
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(changement de η) et la rugosité des dépôts. Le film mince élaboré à 900°C présente quant à 
lui un état de surface bien particulier, avec la présence de nodules non visibles sur les autres 
dépôts. Ce phénomène avait déjà été mis en évidence par plusieurs auteurs [Cholet_1994], 
[Le Gallet_2004] et est attribué à une forte réactivité des dépôts élaborés à basse température 
avec l’humidité de l’air ambiant. En effet, des espèces non entièrement décomposées piégées 
dans les dépôts forment alors des cristaux hydratés par réaction au contact de l’air ambiant.  
D’après le tracé d’Arrhenius, les facteurs limitants du dépôt semblent être : 
 pour T ≤ 1200°C : les réactions chimiques de surface. Bien que l’énergie 
d’activation calculée (≈ 80 kJ.mol-1) paraisse relativement basse en 
comparaison avec les données présentes dans la littérature (> 100 kJ.mol-1) 
[Cheng_2010, Ye_2013], les paramètres d’élaboration utilisés dans ces 
travaux ne sont pas les mêmes que dans le cadre de la thèse, notamment en ce 
qui concerne la composition de la phase gazeuse réactive (rapport α) et sa 
dilution (rapport β). Etant donné que ces deux paramètres peuvent influer 
significativement sur la réactivité du système, ces différences pourraient 
expliquer les écarts entre les valeurs des énergies d’activation, 
 pour T > 1200°C : des phénomènes de diffusion des espèces gazeuses à 
travers le réacteur. En effet, à ces températures, la cinétique de dépôt diminue  
entre haut et bas de la zone réactive. Une tendance similaire avait déjà été 
mise en évidence par Cholet et al. [Cholet_1993]. Cette diminution de la 
cinétique semble donc être directement à relier à un appauvrissement de 
certaines espèces responsables du dépôt à travers le réacteur. Un début de 
nucléation en phase homogène, qui contribuerait à limiter la cinétique 
apparente de dépôt, ne peut également pas être négligé.  
L’hypothèse faite pour les températures supérieures à 1200°C est en accord avec 
l’effet du débit total analysé à plus basse température (1200°C). 
Cette partie conclue l’étude paramétrique de dépôt BN dans le réacteur statique. Dans 
la suite de ce chapitre, l’accent est mis sur l’analyse de la composition chimique de la phase 
gazeuse. 
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III) Analyse de la phase gazeuse 
 
Cette partie a pour but une meilleure compréhension des mécanismes de dépôt dans le 
système BCl3/NH3, en particulier suivant que N2, H2 ou Ar soit utilisé en tant que gaz de 
dilution. Des calculs thermodynamiques ont ainsi été effectués sur les équilibres des 
composés dans les systèmes gazeux, puis différentes analyses IRTF ont été menées sur la 
phase gazeuse en sortie de réacteur (analyses ex-situ). 
 
1) Calculs thermodynamiques (Thermocalc) 
 
Pour réaliser les calculs thermodynamiques, les conditions initiales (paramètres 
d’élaboration) optimisées durant la thèse ont été choisies : β = 10 ; α = 1,9 et P = 0,2 kPa 
(avec n0(BCl3) = 1 mol, n0(NH3) = 1,9 mol et n0(H2) ou n0(N2) = 29 mol). Seules les dilutions 
à H2 et N2 sont considérées (la dilution avec Ar aboutit aux mêmes résultats qu’avec N2). 
L’évolution de la composition chimique de ces systèmes à l’équilibre a été évaluée entre 800 
et 1700 K (soit entre environ 500 et 1400°C), par approche thermodynamique.  
La méthodologie suivie pour réaliser les calculs a été de considérer le système gazeux 
complet, d’abord en prenant en compte la formation de BN, donc les réactions en phase 
homogène et en phase hétérogène (entre la surface chaude du substrat et les gaz), puis en 
interdisant la formation de BN, c'est-à-dire en ne considérant que les réactions en phase 
homogène (i.e. la maturation de la phase gazeuse).  
Dans les deux cas, les mêmes espèces ont été considérées. En plus de H2, N2, HCl, 
NH3, N2H4, BCl3, BHCl2 et BH2Cl, des espèces issues de réactions entre les deux précurseurs 
initiaux ont été prises en compte : B3N3H6, Cl3BNH3, Cl2BNH2, ClBNH, BCl(NH2)2 et 
B(NH2)3. Les données thermodynamiques relatives à ces molécules ont été extraites des 
travaux d’Allendorf et al. [Allendorf_1995, Allendorf_1996, Allendorf_1997].  
 
1.1) En phase hétérogène (avec formation de BN) 
 
Les premiers calculs ont permis d’obtenir la quantité à l’équilibre de chacune des 
espèces citées précédemment à différentes températures. Les valeurs calculées ont été tracées 
pour la dilution à l’azote et la dilution à l’hydrogène (figure 19). Seules les espèces présentant 
des quantités supérieures à 10-10 mole à l’équilibre sont représentées (pour 1 mole de BCl3 et 
1,9 moles de NH3 à l’état initial). En dessous de cette quantité, il a été considéré que les 
espèces en question ne se formaient pas de manière significative dans le mélange gazeux.  
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Figure 19 - Quantités des espèces considérées à l'équilibre thermodynamique avec formation de BN en fonction de la 
température avec dilution à l'hydrogène (a) ou à l'azote (b). P = 0,2 kPa, n0(BCl3) = 1 mol, β = 10 et α = 1,9  
 
Pour le système BCl3/NH3/H2, 0,99 ≤ nBN formé ≤ 1 mol à l’équilibre, sur tout le domaine de 
température considéré. Dans le cas où N2 est utilisé comme gaz diluant, ce taux 
devient : 0,96 ≤ nBN formé ≤ 1. 
1,00E-15
1,00E-10
1,00E-05
1,00E+00
800 1000 1200 1400 1600
Q
u
an
ti
té
 d
e 
g
az
 (
m
o
l)
Température (K)
N2
HCl
H2
BHCl2
BCl3
ClBNH
NH3
Cl2BNH2
1,00E-15
1,00E-10
1,00E-05
1,00E+00
800 1000 1200 1400 1600
Q
u
an
ti
té
 d
e 
g
az
 (
m
o
l)
Température (K)
N2
HCl
H2
BHCl2
BCl3
ClBNH
NH3
Cl2BNH2
(b)
(a)
101 
 
La comparaison de ces deux graphiques ne fait pas apparaître de différences 
significatives entre les deux systèmes (BCl3/NH3/H2 et BCl3/NH3/N2), mis à part la 
prédominance respectivement de H2 ou N2 en phase gazeuse, évidemment. Dans les deux cas, 
les quantités à l’équilibre de Cl3BNH3, BCl(NH2)2, B(NH2)3, BH2Cl et B3N3H6 sont très 
inférieures à 10-10 mol quelle que soit la température. La quantité de NH3 résiduel attendue à 
l’équilibre est quant à elle globalement moins importante sous N2 que sous H2. En revanche, 
la quantité de BCl3 à l’équilibre semble supérieure avec utilisation de N2, ce qui peut 
s’expliquer par un rendement de formation de BN légèrement supérieur sous H2 (i.e. une 
consommation de BCl3 supérieure, qui peut être associée à sa réduction par H2). 
 
1.2) En phase homogène (sans formation de BN) 
 
Les mêmes calculs ont été menés en interdisant au système toute formation de solide. 
Les quantités de chaque espèce à l’équilibre en fonction de la température avec utilisation de 
N2 ou H2 ont été obtenues (figure 20). 
Comme pour les calculs menés avec la possibilité de former BN, les deux systèmes font 
apparaître des résultats très proches. Toutefois, B3N3H6 et BH2Cl apparaissent en quantités 
bien plus importantes à l’équilibre que lorsque la formation de BN est autorisée.  
Globalement, la formation de Cl2BNH2 est prédite par la thermodynamique, et ce dès 
les basses températures (T ≤ 800°C), tout comme celle de ClBNH, qui semble être plus 
favorable que celle de Cl2BNH2, et ce d’autant plus que la température augmente (car 
n(Cl2BNH2)éq décroît avec la température alors que n(ClBNH)éq croît). De même, BHCl2 pourrait se 
former en quantité non négligeable (i.e. n ≥ 10-5 mol) dès les basses températures. En 
revanche, il semble que la formation des espèces BCl(NH2)2, B(NH2)3 ne soit pas favorable 
thermodynamiquement, leurs concentrations dans la phase gazeuse à l’équilibre étant très 
faibles. Le complexe de Lewis (Cl3BNH3) n’est quant à lui pas stable dans la gamme de 
température considérée, puisqu’il n’est jamais présent en quantités significatives à l’équilibre 
(~10-30 mol). 
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Figure 20 - Quantités des espèces considérées à l'équilibre thermodynamique sans formation de BN en fonction de la 
température avec dilution à l'hydrogène (a) ou à l'azote (b). P = 0,2 kPa, n0(BCl3) = 1 mol, β = 10 et α = 1,9  
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Les quantités des espèces réactives à l’équilibre à 1200°C « nsans BN » sans formation 
de BN (phase homogène), « navec BN » avec formation de BN (phase homogène et phase 
hétérogène), et les différences entre les deux ont été calculées sous H2 et sous N2 (tableaux 17 
et 18). 
 BCl3 NH3 N2 BHCl2 BH2Cl B3N3H6 Cl2BNH2 ClBNH 
navec BN (mol) 6,9x10
-4  3,5x10-8  29,5 5,9x10-5  3,9x10-11  2,5x10-26  1,5x10-9  3,2x10-7  
nsans BN (mol) 5,0x10
-1  8,0x10-8  29,9 4,8x10-1  1,6x10-4  1,2x10-4  1,3x10-4  1,4x10-2  
nsans BN-navec BN (mol) 5,0x10
-1  4,5x10-8  0,4 4,8x10-1  1,6x10-4  1,2x10-4  1,3x10-4  1,4x10-2  
Tableau 17 - Quantité calculée à l’aide de Thermocalc de chacune des espèces considérées à l'équilibre à 1200 C dans le 
système BCl3/NH3/N2 avec et sans formation de BN. P = 0,2 kPa, n0(BCl3) = 1 mol, β = 10 et α = 1,9 
 BCl3 NH3 N2 BHCl2 BH2Cl B3N3H6 Cl2BNH2 ClBNH 
navec BN (mol) 5,3x10
-5  4,6x10-7  0,4 1,0x10-4  3,2x10-11  2,8x10-22  1,5x10-9  3,3x10-7  
nsans BN (mol) 1,4x10
-1  6,7x10-7  0,9 7,7x10-1  5,3x10-4  7,9x10-4  1,4x10-4  7,9x10-2  
nsans BN-navec BN (mol) 1,4x10
-1  2,1x10-7  0,5 7,7x10-1  5,3x10-4  7,9x10-4  1,4x10-4  7,9x10-2  
Tableau 18 - Quantité calculée à l’aide de Thermocalc de chacune des espèces considérées à l'équilibre à 1200 C dans le 
système BCl3/NH3/H2 avec et sans formation de BN. P = 0,2 kPa, n0(BCl3) = 1 mol, β = 10 et α = 1,9  
Quel que soit le système chimique, les quantités à l’équilibre de  toutes les espèces 
considérées (à l’exception de NH3) lorsque la formation de BN est autorisée sont très 
nettement inférieures à leurs quantités lorsque seule la phase homogène est considérée. En 
d’autres termes, les calculs menés prévoient qu’à l’équilibre, les espèces considérées sont bien 
moins présentes en phase gazeuse lorsque la formation de BN est autorisée que lorsque seule 
la maturation de la phase gazeuse est considérée (phase homogène). A l’équilibre, ces espèces 
gazeuses sont a priori présentes en quantités plus importantes dans le « nuage gazeux » loin 
du substrat qu’à sa surface. Il se pourrait donc que ces espèces soient consommées par le 
dépôt de nitrure de bore, bien que la thermodynamique seule ne permette pas de conclure sur 
ce point. 
Pour NH3, nsans BN-navec BN ≠ nsans BN. Autrement dit, même en phase homogène, une 
partie non négligeable de l’ammoniac initialement introduit est consommée. Ceci peut 
s’expliquer par la décomposition thermique de NH3 en H2 et N2 suivant la réaction 
2NH3(g)  3H2(g) + N2(g), qui n’est pas négligeable d’un point de vue thermodynamique à une 
température aussi élevée que 1200°C. Cette réaction conduit aussi à une différence 
significative entre n(N2)sans BN et n(N2)avec BN à l’équilibre pour les deux dilutions. 
Pour la suite de l’analyse de la phase gazeuse, toutes les espèces citées dans ce 
paragraphe ont été considérées. Il semble en effet que toutes ces dernières puissent être 
impliquées dans les réactions conduisant au dépôt de BN. Toutefois, d’après les 
concentrations de chaque molécule calculées à l’équilibre à 1200°C, l’analyse par 
spectroscopie IRTF devrait plutôt permettre de détecter les espèces BHCl2 et ClBNH. 
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2) Analyse de la phase gazeuse par IRTF ex-situ 
 
L’analyse de la phase gazeuse s’est poursuivie avec la détection par spectroscopie 
Infrarouge à Transformée de Fourier (IRTF) des espèces citées précédemment. Cette 
caractérisation de la phase gazeuse s’est faite en sortie du réacteur statique (ex-situ), donc à 
température ambiante.  
Les espèces détectables sont donc : 
 des précurseurs initiaux résiduels, 
 des molécules formées à haute température, et stables à température ambiante, 
 des molécules issues de la recombinaison à basse température d’espèces, 
formées à haute température, et instables à température ambiante (espèces 
radicalaires par exemple).  
 
Pour identifier des différences entre les 3 systèmes BCl3/NH3/H2, BCl3/NH3/N2 et 
BCl3/NH3/Ar, 2 hypothèses sont considérées :  
 NH3 pourrait être décomposé plus ou moins rapidement suivant le gaz diluant utilisé, 
 
 BCl3 est partiellement réduit en présence d’hydrogène, en amont de l’introduction 
séparée d’ammoniac dans le réacteur. Le système de dépôt serait donc 
BCl3/BHCl2/NH3/H2 dans le cas d’une dilution à l’hydrogène.  
 
Les essais ont été réalisés sans échantillon dans le réacteur. La surface réactive, 
correspondant à la surface interne du suscepteur en graphite, est donc d’environ 820 cm2. 
 
2.1) Décomposition thermique de NH3 
 
Afin de mettre en évidence ou non une différence du taux de NH3 décomposé suivant 
le type de dilution, des essais de décomposition thermique de NH3 ont été menés en utilisant 
chacun des 3 gaz diluants cités. Dans ces mélanges NH3/gaz diluant, aucun dépôt n’est 
impliqué, ce qui permet d’isoler le processus de réaction entre l’ammoniac et les gaz diluants. 
De même, aucun résidu condensable n’est attendu en sortie de réacteur. La détection de NH3 
résiduel a été réalisée en sortie de réacteur à différentes températures de zone réactive allant 
de 800 à 1200 °C dans les conditions données dans le tableau 19.  
 
Qtot (sccm) QNH3 (sccm) Qdiluant (sccm) ts (ms) P (kPa) 
200 12 188 [16 ; 24] 0,2 kPa 
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Tableau 19 - Conditions de débits et de pression pour les essais de décomposition thermique de NH3  
De manière à ce que ces essais soient représentatifs des conditions de dépôt, le rapport 
Qdiluant/QNH3 est similaire à celui utilisé lors de l’élaboration de BN, avec α = 1,9 et β = 10. Le 
débit total est seulement de 200 sccm car c’est la valeur de débit maximale qui peut être 
utilisée pour les 3 gaz diluants dans ce réacteur, et à toutes les températures envisagées, pour 
permettre la régulation de pression à 0,2 kPa compte tenu de la capacité de pompage de 
l’appareillage. L’utilisation de ce débit permet aussi d’augmenter légèrement le temps de 
séjour des gaz dans le réacteur, et d’exacerber légèrement la décomposition de NH3, la 
rendant ainsi plus facilement détectable. Pour cette thèse, il a été décidé de ne pas faire varier 
la pression totale. Ce paramètre influerait fortement sur le temps de séjour, et modifie 
proportionnellement les pressions partielles de chaque réactif. 
Les résultats de ces essais ont permis de tracer le pourcentage  molaire d’ammoniac 
résiduel en sortie de réacteur, pour les 3 types de dilution, en fonction de la température 
(figure 21). Ce pourcentage est obtenu par le rapport entre l’aire sous un pic caractéristique du 
spectre IR de NH3 à température ambiante, et celle du même pic après passage dans le 
réacteur à T (avec T  [800°C ; 1200°C]). Pour rappel, l’aire sous un pic du spectre 
infrarouge caractéristique d’une espèce est directement proportionnelle à la pression partielle, 
et donc à la concentration, de cette espèce en phase gazeuse. Aucune autre espèce que NH3 
n’est détectée (en thermodynamique, N2H4 était prise en compte mais n’apparaissait qu’en 
quantité très faible à l’équilibre, i.e. environ 10-25 mol). 
 
Figure 21 - Pourcentage de NH3 résiduel en sortie de réacteur statique suivant le type de dilution en fonction de la 
température en zone chaude dans des conditions de dilution similaires à celle utilisée pour le dépôt de BN avec α = 1,9 et β 
= 10 
Un effet de N2 sur la décomposition de NH3 est mis en évidence. En effet, la quantité de NH3 
résiduel en sortie de réacteur est plus grande sous N2 que sous H2 et Ar. Cet écart semble 
augmenter légèrement avec la température. Il semble donc que l’azote ait un impact 
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significatif sur la cinétique de décomposition thermique de NH3. Aucune différence notable 
n’est observée entre l’utilisation de H2 ou Ar. 
2.2) Réduction de BCl3 par H2 en entrée de réacteur 
 
Dans cette partie, le but est de mettre en évidence la réduction de BCl3 par H2, et 
d’estimer, si possible, le taux de réduction de BCl3 en amont de l’introduction de NH3 dans le 
réacteur. Pour ce faire, des essais ont été réalisés sans NH3 en utilisant dans le réacteur les 
systèmes BCl3/H2, BCl3/N2 et BCl3/Ar et en menant des analyses IRTF ex-situ pour des 
températures allant de 500°C à 1100°C en zone chaude (la canne d’introduction de NH3 est 
placée à environ 650°C lorsque le réacteur est en configuration de dépôt BN). De cette 
manière, le processus de réaction entre BCl3 et H2 est découplé des autres réactions se 
produisant durant le dépôt de BN, et il est possible de juger d’un éventuel intérêt de 
modification de l’introduction des gaz. Toutefois, au-delà de 800°C, le système BCl3/H2 peut 
conduire au dépôt de bore de manière significative [Sezgi_1997]. Les conditions de ces essais 
sont données dans le tableau 20. Le débit a été choisi afin d’obtenir un temps de séjour 
similaire à celui du mélange BCl3/H2 de l’entrée du réacteur au point de mélange avec NH3 au 
cours des essais de dépôt BN dans les conditions optimisées. Le rapport QH2/QBCl3 est 
similaire à celui utilisé pour le dépôt de nitrure de bore lorsque α = 1,9 et β = 10. 
 
Qtot (sccm) QBCl3 (sccm) Qdiluant (sccm) ts (ms) P (kPa) 
200 6 194 [16 ; 24] 0,2 kPa 
Tableau 20 - Conditions de débits et de pression pour les essais de réduction par H2 de BCl3  
 
Dans le système BCl3/H2, BHCl2 n’est détectable qu’au-delà de 650°C sur les spectres 
IRTF. Toutefois, dès 500°C, HCl est détecté en sortie de réacteur, et la seule réaction en phase 
homogène qui peut expliquer sa présence dans le mélange gazeux 
est : BCl3 (g) + H2 (g)  BHCl2 (g) + HCl (g) (figure 22). De plus, à 650°C, température dans 
laquelle se fait le mélange avec NH3 en configuration de dépôt BN, environ 20% de BCl3 
initialement introduit a été consommé (figure 23). La chute nette de l’aire sous pic de BCl3 
observée au-dessus de 800°C pourrait être due à un dépôt de bore sur les parois internes du 
réacteur [Sezgi_1997]. Dans le cas des mélanges BCl3/Ar et BCl3/N2, dans lesquels BCl3 ne 
se décompose pas, HCl n’est logiquement pas observé.  
Ces résultats prouvent que la consommation de BCl3 mise en évidence est bien due à sa 
réduction en BHCl2. Cette réaction se produit dès les basses températures (≤ 500°C), et a lieu 
systématiquement en amont de l’introduction de NH3, lorsque l’hydrogène est utilisé en tant 
que gaz diluant pour les dépôts de BN. 
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Figure 22 - Spectres IRTF du mélange BCl3/H2 (tableau 20) pour Qtot = 200 sccm avec un excès de H2 à (a) T = 800°C et 
(b) T = 500°C 
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Figure 23 - Tracé du pourcentage de BCl3 résiduel et de l’aire sous pic caractéristique de BHCl2 formé obtenus par IRTF 
ex-situ pour différentes températures en centre de zone chaude du réacteur statique, à partir du mélange initial BCl3/H2.  
P = 0,2 kPa et Qtot = 200 sccm 
 
2.3) Détection d’espèces issues de réactions à haute température dans le système 
BCl3/NH3 
 
A partir du mélange complet (Q tot = 360 sccm, ts = 8 ms, T = 1200°C, P = 0,2 kPa, 
β = 10 et α = 1,9), plusieurs bandes apparaissent sur les spectres IRTF. CO2 provenant de l’air 
ambiant, ainsi que HCl sont détectés, et NH4Cl se recondense en zone froide dès que 
T ≈ 300°C, et notamment sur les hublots de la cellule d’analyse. Outre les précurseurs 
initiaux, Cl2BNH2 a été formellement identifiée grâce à des calculs ab initio de ses modes 
vibrationnels ainsi que leurs intensités relatives (figure 24 et tableau 21). Le symbole « ν » 
désigne un mode stretching et le symbole « δ » un mode bending. L’indice « a » qualifie le 
mode antisymétrique et l’indice « s » de symétrique. Un décalage est généralement observé 
sur les positions calculées des modes mais, pour une molécule donnée, cet écart reste le même 
pour chaque mode (décalage unique de l’ensemble du « spectre » calculé).  
En revanche, NH3, B3N3H6, Cl3BNH3, ClBNH, BHCl2 et BH2Cl ne sont pas détectées. 
NH3 est, a priori, entièrement consommé par le dépôt de BN et la formation de NH4Cl. Une 
bande reste toutefois non identifiée.  
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Figure 24 - Spectre IRTF obtenu en ex-situ dans le système BCl3/NH3/H2. T = 1200°C, Qtot = 360 sccm (ts = 8 ms), 
P = 0,2 kPa, α = 1,9 et β = 10  
 
Mode νa(NH2) νs(NH2) 
90% 
δ(NH2) + 
10% 
ν(BN) 
76% ν(BN) 
+ 10% 
δ(NH2) + 
11% 
νs(BCl2) 
75% 
δ(BNH) + 
24% 
δ(NBCl) 
70% 
νa(BCl2) + 
24% 
δ(BNH) 
84% 
νs(BCl2) + 
10% ν(BN) 
Position 
(cm
-1
) 
3697,0 3596,0 1624,4 1347,6 1073,3 768,5 549,3 
Intensité 
relative 
(u.a.) 
42 60 169 166 274 98 17 
Tableau 21 - Résultats des calculs de mode vibrationnels pour Cl2BNH2 sur le programme Gaussian 09 
 
Afin de choisir un débit total permettant des conditions contrôlées d’analyse (i.e. des 
paramètres d’élaboration pour lesquels le système n’est pas placé dans des conditions 
d’appauvrissement), l’analyse de l’influence du débit total (et du temps de séjour) sur la 
maturation de la phase gazeuse en sortie de réacteur a été réalisée dans le système 
BCl3/NH3/H2. Les autres conditions sont maintenues constantes : T = 1200 °C, P = 0,2 kPa, 
α = 1,9 et β = 10. Le débit total est donc variable dans la gamme [100 sccm ; 360 sccm], tout 
en conservant les pressions partielles de chaque réactif constantes. 
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La concentration de Cl2BNH2 augmente à partir de 100 sccm, et semble atteindre un 
maximum pour un débit total d’environ 250 sccm (à T = 1200°C, P = 0,2 kPa, α = 1,9 et 
β = 10), puis reste constante. Celle de BCl3 augmente de même jusqu’à 250 sccm, mais 
diminue au-delà. Il est également intéressant de remarquer que la concentration de BCl3 
résiduel dans la phase gazeuse pour un débit totale de 100 sccm est nulle (figure 25). Pour un 
débit total trop faible, à 1200°C, le système est donc en condit ions d’appauvrissement 
(limitation du mécanisme par la diffusion des espèces réactives).  
Pour rappel, il a été montré précédemment dans la thèse que, dans ces conditions, la 
cinétique de dépôt augmente avec le débit total jusqu’à atteindre une valeur seuil pour un 
débit compris entre 250 et 300 sccm. Ici encore, les résultats obtenus sur le matériau semblent 
en bon accord avec ceux de l’analyse de la phase gazeuse. La diminution de la quantité de 
BCl3 résiduel en sortie de réacteur pour Q tot > 250 sccm, la concentration de Cl2BNH2 et la 
cinétique de dépôt restant constantes par ailleurs (sans détection de nouvelle(s) espèce(s) en 
phase gazeuse), peut être attribuée à un début de nucléation en phase homogène dans ces 
conditions (T = 1200°C, P = 0,2 kPa, α = 1,9 et β = 10). Ce phénomène n’avait pas pu être 
clairement mis en évidence par la seule analyse des cinétiques de dépôt. Un débit total de 
360 sccm a donc été conservé pour analyser l’influence de la température en centre de zone 
chaude, de manière à se placer dans des conditions « contrôlées » non limitées par la 
diffusion. 
 
Figure 25 - Evolution des aires sous pics caractéristiques de BCl3 et Cl2BNH2 en fonction du débit total. BCl3/NH3/H2 avec   
T = 1200 °C, Ptot = 0,2 kPa, α = 1,9 et β = 10  
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Afin d’appréhender l’effet de la température de dépôt sur les concentrations de 
Cl2BNH2 et BCl3 dans la phase gazeuse résiduelle, des essais ont été réalisés pour des 
températures en centre de zone réactive allant de 800°C à 1400°C, dans le système 
BCl3/NH3/H2 avec : Qtot = 360 sccm (ts ≈ 8 ms), P = 0,2 kPa, α = 1,9 et β = 10 (figure 26). 
L’évolution de la concentration de Cl2BNH2 dans la phase gazeuse résiduelle suit la 
même tendance que celle de BCl3 (décroissante). Ce résultat semble indiquer que Cl2BNH2 
est un précurseur effectif de BN, la cinétique de dépôt étant croissante avec la température 
jusqu’à 1400°C, dans les conditions utilisées. 
Sur le tracé de l’aire sous pic de Cl2BNH2, un changement de pente semble avoir lieu 
aux alentours de 1200°C. Un changement de régime contrôlant la cinétique de dépôt a été mis 
en évidence à partir de tracés d’Arrhenius également au voisinage de cette température.  
Aucune nouvelle espèce n’est détectée dans le mélange lorsque la température 
augmente, sur la gamme considérée. 
 
Figure 26 - Evolution des aires sous pics caractéristiques de BCl3 et Cl2BNH2 en fonction de la température de dépôt. 
BCl3/NH3/H2 avec Qtot = 360 sccm (ts ≈ 8 ms), Ptot = 0,2 kPa, α = 1,9 et β = 10  
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Enfin, des essais ont été réalisés avec chaque type de dilution, toujours en conservant 
les autres paramètres d’élaboration constants. Toutefois, le débit total n’est que de 200 sccm 
car la capacité de pompage de l’appareillage n’est pas suffisante pour permettre la régulation 
en pression à 0,2 kPa sous N2 et Ar lorsqu’un débit supérieur est utilisé. 
Pour chaque essai, les bandes présentes sur les spectres IR obtenus sont les mêmes. Ainsi, les 
mêmes espèces sont détectées dans chaque système (en particulier, BHCl2 n’est pas détectée 
sous H2, dans le système précurseur complet). Le tableau 22 donne les valeurs des aires sous 
pics caractéristiques de BCl3 et Cl2BNH2 pour chaque gaz diluant. 
 
Aire sous pic BCl3 
(u.a.) 
Quantité de BCl3 
résiduel (%) 
Aire sous pic 
Cl2BNH2 (u.a.) 
N2 0,02 (± 0,01) 0,5 0,10 (± 0,01) 
H2 0,13 (± 0,01) 3,0 0,15 (± 0,01) 
Ar 0,16 (± 0,01) 4,0 0,14 (± 0,01) 
Tableau 22 - Aires sous pics IR caractéristiques de BCl3 et Cl2BNH2 pour différents gaz diluants. Tmax = 1200 °C,                     
Qtot = 200 sccm, Ptot = 0,2 kPa, α = 1,9 et β = 10  
Les concentrations de BCl3 et Cl2BNH2 sont inférieures en sortie de réacteur dans le 
cas d’une dilution à l’azote par rapport à une dilution à l’argon ou à l’hydrogène.  
Enfin, quel que soit le gaz diluant utilisé dans le système complet, le pourcentage de 
BCl3 restant est très faible par rapport à celui obtenu pour le mélange BCl3/H2 seul. 
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3) Bilan et discussion 
 
Les essais menés en IRTF ex-situ de la phase gazeuse ont permis de mettre en 
évidence la réduction de BCl3 en amont de l’introduction de NH3 dans le cas d’une dilution à 
H2, ce qui pourrait être la cause de la faible homogénéité structurale des dépôts élaborés sous 
H2. BHCl2 n’est cependant jamais détecté en sortie de réacteur par IRTF à partir du mélange 
initial complet BCl3/NH3/H2. Toutefois, une augmentation nette du degré de cristallisation des 
dépôts, ainsi que de leur homogénéité structurale, avec le temps de séjour ont été mises en 
évidence en II) (et ce même pour de faibles variations de ce paramètre). Il semble donc que 
cette espèce soit consommée très rapidement par le dépôt, ce qui expliquerait qu’elle ne soit 
pas détectée en sortie de réacteur.  
Des différences de décomposition thermique de NH3 suivant le gaz diluant utilisé ont 
été mises en évidence et pourraient entraîner des différences de réactivité du système. Le cas 
de la dilution à l’hydrogène est toutefois complexe, puisque d’après les résultats présentés 
dans ce chapitre, le système précurseur de dépôt est alors BCl3/BHCl2/NH3 et non pas 
BCl3/NH3 comme pour les 2 autres types de dilution.  
Deux cas de figure se présentent alors : (i) BHCl2 réagit avec NH3 (ou une espèce 
radicalaire issue de sa décomposition) pour former du nitrure de bore moins bien organisé que 
celui formé par réaction entre BCl3 et NH3, (ii) BHCl2 conduit au dépôt de clusters de bore 
libre au sein du dépôt BN. Toutefois, les calculs thermodynamiques réalisés ne prévoient pas 
le dépôt de bore dans le système BCl3/NH3/H2 dans les conditions utilisées (notamment la 
gamme de température explorée). Le tableau 22 permet de confirmer que sous H2, une autre 
espèce que Cl2BNH2 conduit au dépôt de BN : il s’agit vraisemblablement de BHCl2.  
Cl2BNH2 a été identifiée dans les 3 systèmes chimiques utilisés. La diminution de sa 
concentration avec l’augmentation de température en centre de zone chaude, alors que la 
cinétique apparente de dépôt augmente, et sans qu’aucune nouvelle espèce gazeuse ne soit 
détectée, semble indiquer que cette espèce est consommée par le dépôt. Il s’agit donc de la 
principale espèce gazeuse conduisant au dépôt de BN ex-BCl3, dans les conditions étudiées. 
Cependant, ClBNH n’est jamais détectée, quels que soient la température de dépôt et le temps 
de séjour, alors que les calculs thermodynamiques, menés en autorisant ou non la formation 
de BN, prévoient sa présence en quantité plus importante que Cl2BNH2 à l’équilibre à haute 
température (T ≥ 1000°C). Les temps de séjour très courts des gaz dans le réacteur (de l’ordre 
de quelques dizaines de millisecondes) ne permettent a priori pas à l’aminodichloroborane de 
se décomposer en ClBNH en phase homogène. Ces résultats confortent l’hypothèse selon 
laquelle, dans les conditions de dépôt utilisées, Cl2BNH2 s’adsorberait en surface chaude du 
substrat, et formerait BN en produisant 2 molécules de chlorure d’hydrogène, relâchées dans 
la phase gazeuse.  
L’ensemble de ces hypothèses permet d’entrevoir les principales réactions qui 
régissent le dépôt de BN dans le système BCl3/NH3 suivant le gaz diluant utilisé (figure 27). 
Sous H2, les chemins réactionnels 1 et 2 conduisent au dépôt de nitrure de bore à faible 
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homogénéité structurale (puisque constitué de zones faiblement et hautement organisée s). 
Sous N2 ou Ar, seul le chemin 1 conduit au dépôt de BN plus hautement organisé.  
Cl2BNH2 étant détectée pour les 3 types de dilution, il s’agit a priori d’une espèce 
conduisant au nitrure de bore hautement organisé. Sa synthèse et son utilisation comme 
unique précurseur initial de BN en CVD pourrait être une voie pour obtenir des dépôts BN 
hautement cristallisés, tout en augmentant le rendement du procédé, et en ne produisant pas de 
NH4Cl en sortie de réacteur. En effet, Cl2BNH2 permettrait le dépôt de BN en produisant HCl 
dans la phase gazeuse, mais en l’absence de NH3, le chlorure d’ammonium ne peut se former.  
 
Figure 27 – Chemins réactionnels simplifiés (principales réactions) de dépôt BN envisageables dans le système BCl3/NH3 à 
P = 0,2 kPa et 800 C ≤ T ≤ 1400 C  
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IV) Conclusion 
 
Dans un premier temps, l’influence de plusieurs paramètres d’élaboration (le gaz 
diluant, le rapport α, le débit total, le temps de séjour et la température d’élaboration) sur la 
microstructure et la cinétique de dépôt a été évaluée en CVD/CVI statique, sur le réacteur 
statique. Cette démarche a permis d’entrevoir une gamme de paramètres d’élaboration de BN 
hautement cristallisé, avec des vitesses de dépôt élevées et infiltrant au sein d’un fil. Certains 
de ces paramètres ont été revisités dans le cadre d’une analyse de la phase gazeuse par des 
calculs thermodynamiques et la caractérisation par IRTF de la composition chimique du 
mélange gazeux en sortie de réacteur. Ainsi, il a notamment été démontré que Cl2BNH2 
apparaît comme la principale espèce gazeuse conduisant au dépôt de BN dans le système 
BCl3/NH3. Cette espèce avait déjà été détectée par spectroscopie de masse par Mc Daniel et 
Allendorf [Mc Daniel_1998]. La suite de cette conclusion s’attache à faire le lien entre ces 
différentes parties. 
Concernant la composition de la phase gazeuse réactive initiale, un optimum de 
rapport α (α = 1,9) a été défini de manière à obtenir des dépôts hautement cristallisés. 
L’utilisation de rapports α supérieurs à cet optimum conduit à une augmentation de la 
cinétique de dépôt, mais une désorganisation de ces derniers est alors observée, tant en termes 
de degré de cristallisation que de degré d’anisotropie. L’influence de ce paramètre sur la 
composition chimique de la phase gazeuse résiduelle n’a pas pu être analysée pour des raisons 
de temps. En effet, toute variation de α entraîne une variation d’au moins une pression 
partielle dans le mélange initial, et l’interprétation des données obtenues par IRTF aurait 
nécessité l’acquisition et le traitement d’un grand nombre de spectres collectés pour 
différentes pressions partielles. Il est possible que l’utilisation d’un rapport α trop élevé 
favorise le dépôt de BN à partir de BHCl2, et la désorganisation de la couche mince. Il aurait 
donc également été intéressant d’analyser l’influence de ce paramètre dans le cas d’un 
mélange initial ne contenant pas de dihydrogène. Les spectres IRTF obtenus avec un rapport α 
égal à 1,9 mettent en évidence la présence de HCl et l’absence de NH3 en sortie de réacteur. 
Un apport supérieur en ammoniac semble donc nécessaire pour consommer entièrement HCl 
en formant NH4Cl, et limiter ainsi l’appauvrissement en ammoniac lié à cette réaction. Ces 
observations expliquent que la cinétique apparente de dépôt augmente encore lorsque α est 
supérieur à 1,9.  
Le temps de séjour a un impact significatif sur le degré de cristallisation et 
l’homogénéité structurale des dépôts réalisés sous H2. La désorganisation de ces dépôts 
pourrait être liée à la présence de BHCl2 dans le mélange gazeux injecté dans la zone de dépôt 
du réacteur. De plus, cette espèce n’est jamais détectée dans la phase gazeuse résiduelle en 
sortie de réacteur CVD par IRTF. Il semble donc que BHCl2 soit entièrement consommée lors 
du dépôt. L’ensemble de ces résultats permet d’envisager que l’amélioration de l’organisation 
des dépôts réalisés sous H2 lorsque le temps de séjour augmente, même dans de faibles 
proportions, puisse être provoquée par un appauvrissement rapide de BHCl2 dans la phase 
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gazeuse. Il serait intéressant de tenter de détecter cette espèce dans la zone de dépôt du 
réacteur, c'est-à-dire par IRTF in-situ par exemple. 
 L’augmentation de débit total, donc de quantité de matière initiale injectée dans le 
réacteur, permet d’augmenter la cinétique de dépôt jusqu’à une valeur seuil à partir de 
laquelle elle devient constante (toutes conditions étant fixées par ailleurs). Le mécanisme 
global de dépôt n’est alors plus limité par la quantité de matière initiale apportée au système. 
Effectivement, pour le plus faible débit total utilisé, BCl3 n’est pas détecté par IRTF en sortie 
de réacteur, ce qui témoigne du fort appauvrissement de la phase gazeuse réactive durant le 
dépôt. Pour les débits plus importants, un maximum de consommation de BCl3 est 
effectivement atteint pour une quantité de matière initiale seuil apportée au système. Un début 
de nucléation en phase homogène est même décelé pour les débits les plus forts utilisés, ce 
qui n’avait pas été possible par simple évaluation de la cinétique apparente de dépôt et 
observation du réacteur après dépôt.  
La température de dépôt a logiquement un impact significatif sur le degré de 
cristallisation du nitrure de bore. En effet, plus la température augmente, plus le degré de 
cristallisation des dépôts est élevé. En revanche, l’homogénéité structurale diminue lorsque la 
température augmente. La cinétique apparente de dépôt, augmente entre 900 et 1400°C dans 
les conditions de dépôt fixées, et un changement de régime du mécanisme global de dépôt, 
ainsi que d’état de surface des couches minces ont été décelés aux alentours de 1200°C. La 
quantité de Cl2BNH2 détectée dans la phase gazeuse résiduelle diminue lorsque la 
température, et la cinétique apparente de dépôt augmentent, ce qui a permis d’identifier cette 
espèce gazeuse comme la principale molécule conduisant au dépôt de nitrure de bore dans le 
système étudié. De même, la quantité de Cl2BNH2 résiduelle dans le mélange gazeux en sortie 
de réacteur semble également logiquement affectée aux alentours de 1200°C, soit dans la zone 
de température où le changement de pente est détecté sur le tracé d’Arrhenius de la vitesse 
apparente de dépôt, sans qu’aucune espèce nouvelle ne soit détectée. Tout semble indiquer 
qu’un changement de mécanisme de dépôt a lieu aux alentours de 1200°C, dans les conditions 
utilisées. Au-delà de cette température, le système est limité par la diffusion des espèces 
réactives. 
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CHAPITRE 4 : Transfert/adaptation des conditions 
d’élaboration de BN au procédé CVD/CVI lab-1 et 
introduction d’aluminium en mode statique 
 
 
 
 
Suite à l’analyse du procédé CVD/CVI de BN dans le réacteur statique, réalisée par le 
biais de la caractérisation de dépôts et de la phase gazeuse dans un large panel de conditions 
d’élaboration, un nouveau four a été utilisé : le réacteur lab-1. Ce réacteur, mis en place 
durant la thèse, est prévu pour l’infiltration d’interphase BN dans des fils céramiques de type 
Hi-Nicalon S en continu. Pour élaborer des interphases en continu à partir des conditions 
d’élaboration définies dans le chapitre précédent, ces conditions doivent dans un premier 
temps être transférées du réacteur statique au réacteur lab-1 utilisé en mode statique. 
Certains paramètres d’élaboration ont même été revisités lors de ce changement de réacteur, 
et des conditions conduisant aux interphases BN jugées les plus intéressantes de par leurs 
microstructures ont été sélectionnées. Enfin, l’ajout d’aluminium au nitrure de bore par 
CVD/CVI a été envisagé. Des conditions permettant d’obtenir des dépôts B(Al)N à taux 
d’aluminium non négligeable à partir du système BCl3/NH3/TMA ont été définies. 
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I) Objectifs et démarche 
 
Afin de définir précisément des conditions d’élaboration d’interphase BN en continu 
dans le réacteur lab-1, les conditions déjà définies sur le réacteur statique ont été transférées 
au réacteur lab-1 en mode statique, de manière à vérifier que le mécanisme global de dépôt et 
la microstructure des couches minces sont indépendants du réacteur utilisé. Suite à ce 
transfert, l’influence de certains paramètres d’élaboration (le temps de séjour/débit total, la 
température d’élaboration et le gaz diluant) sur la microstructure et la cinétique de dépôt a été 
réévaluée. Les conditions d’élaboration d’interphases BN ainsi définies ont ensuite été 
utilisées dans le chapitre suivant pour leur infiltration dans des fils Hi-Nicalon S en continu. 
Les élaborations ont été menées sur fils Hi-Nicalon S tendus et statiques à travers le 
réacteur et des wafers de silicium. Les dépôts sur fils permettent d’obtenir un profil complet 
des cinétiques de dépôt à travers le réacteur, ce qui permet également, dans le chapitre 
suivant, de calculer la vitesse de défilement du fil nécessaire en mode continu pour 
l’infiltration d’une interphase d’épaisseur donnée, mais aussi d’appréhender certains 
phénomènes se produisant au cours du dépôt. Les couches minces élaborées sur wafers ont 
permis l’évaluation du degré de cristallisation des dépôts en tout point du réacteur et 
d’anticiper, par couplage avec les profils de vitesse de dépôt obtenus, le gradient structural 
attendu au sein d’une interphase suivant les conditions d’élaboration utilisées.  
L’ajout d’aluminium dans les dépôts BN a également été envisagé sur le réacteur lab-1 
en statique, à partir de conditions proche de celles optimisées pour le dépôt d’interphase BN. 
Dans cette partie, les dépôts ont été réalisés sur fils Hi-Nicalon S tendus à travers le réacteur, 
et analysés en centre de zone chaude. Les caractéristiques des couches minces évaluées dans 
cette partie sont leurs teneurs en nitrure d’aluminium et carbone, ainsi que leur cinétique de 
dépôt. 
 
II) Transfert/adaptation des conditions d’élaboration 
au réacteur lab-1 
 
1) Influences du débit total et du temps de séjour 
1.1) Comparaison des moyens d’élaboration  
 
Afin de vérifier que les conditions d’élaboration explorées dans le réacteur statique 
sont transposables au réacteur lab-1, les diagrammes d’Arrhenius obtenus entre 700°C et 
1400°C sur les deux moyens dans des conditions de dépôt équivalentes (α = 1,9 ; β = 10 ; 
ts = 8 ms et pression totale de 0,2 kPa) ont été comparés (figure 1). Toutefois, le diamètre 
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intérieur du réacteur lab-1 est plus petit que celui du réacteur statique (int lab-1 = 24 mm et 
int statique = 40 mm). Ainsi, pour transposer ces conditions d’élaboration d’un réacteur à 
l’autre, le débit total a été adapté tout en conservant constantes les pressions partielles de 
chaque espèce dans le mélange gazeux initial, afin de garder des temps de séjour similaires.  
Les points issus de chaque moyen d’élaboration se superposent relativement bien sur 
le diagramme d’Arrhenius. Alors que pour le réacteur statique, une énergie d’activation 
d’environ 80 (  4) kJ.mol-1 était obtenue entre 900°C et 1200°C, une valeur de 
88 (± 5) kJ.mol-1 est obtenue à partir des données issues des élaborations menées dans le 
réacteur lab-1. Au-dessus de 1200°C, les valeurs de Ea dans le réacteur statique et le lab-1 
sont respectivement de 40 (± 5) kJ.mol-1 et 43 (± 4) kJ.mol-1. Des cinétiques légèrement 
supérieures sont obtenues dans le réacteur lab-1. En effet, le diamètre intérieur du réacteur 
lab-1 étant plus petit que celui du réacteur statique, le chauffage des gaz est peut-être plus 
homogène dans le réacteur lab-1 que dans le statique. Cette différence pourrait expliquer une 
vitesse de dépôt supérieure pour une même température, lue par un thermocouple en milieu de 
four lors de la réalisation de profils thermiques.  
Des diagrammes d’Arrhenius et des énergies d’activation similaires sont obtenus. 
Ainsi, les mécanismes de dépôt, à conditions d’élaboration fixées, apparaissent indépendants 
du moyen d’élaboration utilisé.  
 
 
Figure 1 - Comparaison des diagrammes d’Arrhenius obtenus sur les réacteurs statique et lab-1 à iso conditions 
d’élaboration (gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa et ts = 8 ms) 
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Afin de valider le transfert des conditions d’élaboration de BN du réacteur statique au 
réacteur lab-1, les états de cristallisation des dépôts élaborés à 1200°C ont été comparés 
(tableau 1). 
 Lc (nm) d(002) (nm) η 
Réacteur statique 6,8 (± 0,1) 0,338 (± 0,001) 0,4 
Réacteur lab-1 6,3 (± 0,1) 0,339 (± 0,001) 0,5 
Tableau 1 – Paramètres structuraux de dépôts élaborés sur les réacteurs statique et lab-1.                                                     
(Gaz de dilution : H2, T = 1200°C,  ts = 8 ms, P = 0,2 kPa, α = 1,9 et β = 10) 
L’état de cristallisation des dépôts semble également indépendant du réacteur utilisé. La 
légère différence entre paramètres structuraux obtenus sur chaque réacteur pourrait 
s’expliquer par les incertitudes de calcul du temps de séjour.  
Ainsi, les paramètres dits « optimisés », issus des élaborations dans le réacteur 
statique, sont transposables dans le réacteur lab-1. 
 
1.2) Profils de vitesse de dépôt 
 
L’objectif de cette partie est de sélectionner un débit total suffisant pour que le 
mécanisme de dépôt ne soit pas limité par la quantité de matière initiale apportée au système.  
Trois débits totaux différents, correspondant à autant de temps de séjour, ont ainsi été 
utilisés tout en conservant les autres paramètres de dépôt constants (tableau 2).  
Qtot (sccm) ts (ms) 
87 16 
130 11 
174 8 
Tableau 2 - Paramètres de dépôt pour l'adaptation du débit total au procédé lab-1                                                              
(Gaz de dilution : H2, T = 1200°C, ts = 8 ms, P = 0,2 kPa, α = 1,9 et β = 10) 
Le profil à 87 sccm montre que le maximum de vitesse de dépôt est obtenu en amont 
du centre de la zone chaude. Ce décalage traduit un appauvrissement de la phase gazeuse en 
certaines espèces responsables du dépôt (figure 2). Par contre, ce maximum se situe au centre 
de la zone chaude pour les deux autres débits totaux utilisés (130 sccm et 174 sccm). Pour ces 
deux essais, un épaulement est observé sur la courbe de cinétique de dépôt, en aval du centre 
de la zone chaude (à droite). Cet épaulement peut être considéré soit comme un palier, soit 
comme une ré-augmentation de la vitesse pour Q tot = 174 sccm selon que l’on prenne en 
compte les barres d’erreur ou non. Ainsi, pour Q tot > 130 sccm, la cinétique de dépôt est plus 
faible en entrée qu’en sortie de réacteur pour des positions symétriques par rapport au centre 
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(i.e. à température identique). Dans ces conditions, il semblerait que les faibles temps de 
séjour (ou vitesses de gaz élevées) ne permettent pas à certaines réactions en phase homogène 
de se faire en entrée de réacteur.  
 
Figure 2 - Profils de vitesses de dépôt obtenus à travers le réacteur lab-1 pour différents débits totaux                                          
(gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa et T = 1200  C)  
A partir de ces 3 profils, un calcul de la consommation des gaz réactifs a été mené en 
considérant l’équation globale de réaction (l’excédent de NH3 donnant NH4Cl par réaction 
avec HCl) : 
BCl3 (g) + NH3 (g) → BN (s) + 3HCl (g)                               (1) 
L’équation (1) permet d’écrire : 
 n BN (x) = n BCl3 (x) = n NH3 (x)                              (2) 
Avec :  
nBN (x) = 1/MBN.(ρBN.v(x).S) 
où ρBN est la masse volumique de BN (ici ≈ 2,2 g.cm
-3 pour un nitrure de bore turbostratique), 
v(x) est la vitesse de dépôt en fonction de la position x du fil dans le réacteur (en µm.h-1), 
S est la surface de dépôt (= surface de la paroi interne du réacteur + surface de chacune des 
500 fibres cylindriques de diamètre moyen 12 µm constituant le fil), 
MBN est la masse molaire de BN et 
nBN (x) est la quantité de BN formé en 1 heure en fonction de la position dans le réacteur. 
0
1
2
3
4
5
800
900
1000
1100
1200
-200 -150 -100 -50 0 50 100 150 200
T
e
m
p
é
ra
tu
re
 (
°C
)
V
it
e
ss
e
 d
e
 d
é
p
ô
t 
(µ
m
.h
-1
)
Distance à la Zone Chaude (mm)
Qtot = 174 sccm
Qtot = 130 sccm
Qtot = 87 sccm
T
Sens de circulation des gaz
126 
 
Ces équations permettent d’estimer le taux cumulé de consommation de chaque gaz réactif, le 
long du réacteur (figure 3). 
 
Figure 3 - Pourcentage de gaz consommé en fonction de la position dans le réacteur pour différents débits : (a) 87 sccm,  
(b) 130 sccm et (c) 174 sccm (gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa et T = 1200 °C). Sens de circulation des gaz 
selon l’abscisse croissante 
Plus l’apport de matière au système est important, plus la quantité de réactifs non 
convertis en nitrure de bore augmente en sortie de réacteur. Ainsi, le rendement de la réaction 
globale diminue au fur et à mesure que le débit total augmente.  En outre, plus le débit total 
augmente, plus le temps de séjour des gaz est faible, et moins les réactions en phase 
homogène ont le temps de se produire dans le réacteur. 
La proportion de gaz consommée diffère de manière significative entre l’essai mené à 
87 sccm et celui réalisé à 130 sccm. Pour le plus faible débit total utilisé, l’apport de matière 
est un facteur limitant la cinétique de dépôt. De plus, la vitesse de dépôt diminue le long de la 
zone chaude, avant le maximum de température, pour l’essai mené à 87 sccm, ce qui est 
certainement causé par l’appauvrissement. Pour les essais à 130 et 174 sccm, le maximum de 
vitesse de dépôt est atteint en centre de zone chaude, et des taux de consommation similaires 
sont atteints à Tmax pour ces deux dépôts. En effet, les quantités de gaz consommés sont 
proportionnelles aux quantités déposées. En fonction des débits totaux utilisés, ces quantités 
déposées vont différer sitôt qu’un appauvrissement de la phase gazeuse réactive est présent. 
Le maximum de vitesse de dépôt doit se trouver au centre du réacteur, c'est-à-dire là où la 
température est maximale, s’il n’y a pas d’appauvrissement significatif, sinon légèrement en 
amont (c’est le cas pour un débit total de 87 sccm). Pour α = 1,9, dans le cas d’un débit total 
de 87 ou 130 sccm, le maximum de vitesse correspond environ à une consommation de 5% 
pour NH3 et 8% pour BCl3. Pour le débit total de 174 sccm, les taux de gaz consommés par le 
dépôt BN au niveau du maximum de vitesse sont légèrement inférieurs (environ 4% pour NH3 
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et 7% pour BCl3). Un début de nucléation en phase homogène peut donc être suspecté dans 
ces conditions.  
Pour Qtot > 130 sccm, le mécanisme de dépôt semble donc ne plus être limité par la 
quantité initiale de matière apportée.  
 
1.3) Degré de cristallisation le long du réacteur 
 
Des profils de degré de cristallisation à travers le réacteur lab-1 ont été évalués suivant 
deux jeux de conditions d’élaboration : le premier avec un débit total de 87 sccm (ts ≈ 16 ms) 
et le second avec un débit total de 174 sccm (ts ≈ 8 ms), tous les autres paramètres étant 
inchangés.  
Pour chaque jeu de conditions, le dépôt a été réalisé sur des wafers de silicium 
d’environ 5 mm x 5 mm répartis à travers le réacteur (tous les centimètres en centre de 
réacteur et tous les 2 cm aux extrémités du réacteur.). Les dépôts plans ont ensuite été 
caractérisés par DRX, pour en extraire les paramètres structuraux Lc et d(002). Un exemple des 
résultats obtenus est donné en figure 4 pour le dépôt réalisé avec un débit total de 87 sccm.  
 
Figure 4 - Paramètres structuraux Lc et d(002) suivant la position dans le réacteur avec un débit total de 87 sccm pour 
0,5 µm ≤ eBN ≤ 8 µm (gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa, T = 1200°C et ts ≈ 16 ms) 
En couplant ces données au profil de vitesse de dépôt dans ces conditions, il est 
possible de tracer la vitesse de dépôt relative correspondant à chaque valeur de Lc (figure 5), 
ce qui sera utile pour anticiper la microstructure d’une interphase  avant le passage en continu. 
Le paramètre structural Lc a été choisi car il apparaît comme un indicateur plus sensible des 
évolutions du degré de cristallisation que d(002).  
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Figure 5 – Vitesse relative de dépôt correspondant aux différentes valeurs de Lc obtenues à travers le réacteur lab-1 avec un 
débit total de 87 sccm (gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa, T = 1200  C  et ts ≈ 16 ms)  
 
1.4) Interphase BN à gradient de microstructure 
 
A partir de ces valeurs, une représentation schématique du gradient structural attendu 
dans une interphase élaborée en continu, à partir des différentes conditions sélectionnées, peut 
être proposée (figure 6). 
Une représentation du degré d’anisotropie (OA) aurait été plus judicieuse ici, mais la 
technique de caractérisation lourde (MET) utilisée pour l’évaluer nécessite beaucoup de 
temps. En effet, il aurait fallu la mettre en œuvre pour tous les dépôts plans, ce qui n’était pas 
envisageable. De plus, le degré de cristallisation et le degré d’anisotropie sont généralement 
intimement liés. En effet, pour les dépôts réalisés dans le réacteur statique, les mesures issues 
des caractérisations en MET et en DRX sont cohérentes. Il est considéré qu’il en est de même 
pour les dépôts élaborés dans le réacteur lab-1. 
Les représentations de la figure 6, en fonction du débit total, font apparaître deux architectures 
d’interphase possibles. Un degré de cristallisation maximum plus élevé est obtenu pour un 
débit de 87 sccm par rapport à celui obtenu avec un débit de 174 sccm, en accord avec les 
résultats obtenus dans le réacteur statique. Il est attendu qu’une interphase BN présentant ce 
type de gradient de structure favorisera la déviation de fissures en son sein, plutôt qu’aux 
interfaces interphase/fibre ou interphase/matrice, puisque la partie la plus déviatrice sera, a 
priori, présente dans une zone plus restreinte au sein de l’interphase (là où le dépôt est le 
mieux organisé, et possède la résistance aux cisaillements la plus faible). Dans les deux cas, 
une couche de dépôt très faiblement organisé (et certainement quasiment isotrope) devrait être 
présente contre la fibre.  
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Figure 6 - Représentation schématique du gradient de structure attendu dans une interphase déposée en continu dans le 
réacteur lab-1 quelle que soit la vitesse de défilement choisie avec : a) pour un débit total de 87 sccm et b) pour un débit 
total de 174 sccm (α = 1,9; β = 10; T = 1200°C et P = 0,2 kPa) 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
E
F 2 %
23 %
1 < Lc (nm) ≤ 1,5
1,5 < Lc (nm) ≤ 5
5 < Lc (nm) ≤ 8
8 < Lc (nm) ≤ 9,5
(a) (b)
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2) Influence de la température d’élaboration 
 
En conservant les mêmes paramètres de dépôt, c'est-à-dire Qtot = 174 sccm, 
P = 0,2 kPa, β = 10 et α = 1,9, un essai a été réalisé à 1400°C. Conformément à ce qui a été 
mis en évidence dans le réacteur statique, la valeur maximale de vitesse de dépôt augmente 
entre 1200°C et 1400°C dans les conditions de dépôt choisies. De même, le maximum de 
vitesse de dépôt est décalé en amont de la zone chaude avec l’augmentation de température 
(figure 7). 
 
Figure 7 - Profils de vitesses de dépôt obtenus dans lab-1 à 1200°C et 1400°C                                                                      
(gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa) 
Comme la vitesse de consommation des gaz augmente avec la température, 
l’appauvrissement de la phase gazeuse apparaît en amont du centre de la zone chaude, à 
T < Tmax, pour l’essai à 1400°C. La figure 8 confirme que des taux identiques de gaz réactifs  
(4% pour NH3 et 8% pour BCl3) sont consommés au niveau du maximum de cinétique de 
dépôt, notamment lorsque ce maximum est situé en amont de la zone chaude (pour 
Tmax = 1400°C). Un taux de consommation des gaz trop important en première partie de four 
(en amont du maximum de cinétique apparente de dépôt) conduit à une limitation des dépôts 
par la diffusion des gaz réactifs dans la seconde partie du four (en aval du maximum de 
cinétique apparente de dépôt). Lorsque le maximum de cinétique apparente est situé à la 
température maximale (pour Tmax = 1200°C), les conditions de dépôt conduisent à une 
limitation par la diffusion en aval de zone chaude, puisque les mêmes taux de consommation 
des gaz (4% pour NH3 et 8% pour BCl3) sont atteints au niveau de ce maximum de vitesse de 
dépôt. 
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Figure 8 - Estimation des taux cumulés de gaz réactifs consommés dans pour une élaboration à : (a) 1400°C et (b) 1200°C 
(gaz de dilution : H2, β = 10, α=1,9, P = 0,2 kPa et Qtot = 174 sccm) 
L’épaulement de cinétique observée en II)1.2) est encore visible sur les profils de 
vitesse de dépôt de la figure 7. De plus, il semble se produire à des températures similaires 
(aux alentours de 1050°C), d’après les profils thermiques du réacteur, et pour des temps de 
séjour proches. 
En anticipant le dépôt d’interphase BN en mode continu, il serait préférable que le 
maximum de vitesse de dépôt soit obtenu en centre de zone chaude. De cette manière, la 
croissance du dépôt n’est pas limitée par l’apport de matière : le procédé est mieux contrôlé et 
plus fiable. Pour se placer dans ces conditions, un essai a été mené à 1400°C, en doublant le 
débit total utilisé (donc 350 sccm) : c’est le débit total maximum qu’il est possible d’imposer 
au système avec l’appareillage utilisé. Toutefois, les limites de capacité de pompage sont 
atteintes dans ce cas là, et la régulation de la pression à 0,2 kPa n’est possible que pour une 
durée de dépôt inférieure à 1 h. 
L’augmentation de débit total permet logiquement de rapprocher le maximum de 
vitesse de dépôt du centre de la zone chaude (figure 9).  Ce maximum de vitesse de dépôt 
correspond à des taux de consommation de BCl3 et NH3 légèrement supérieurs pour 
Qtot = 350 sccm (environ 9% pour BCl3 et 5% pour NH3, contre respectivement 7% et 4% 
pour Qtot = 174 sccm) (figure 10). Ceci confirme qu’à 1400°C, et pour un débit total de 
174 sccm, le mécanisme global de dépôt est limité par la diffusion. Le décalage du maximum 
de vitesse de dépôt reste faible au regard du facteur 2 entre les débits totaux, mais à une telle 
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température, le système est extrêmement réactif (vdépôt  8 µm.h
-1 à 1400°C), et un 
appauvrissement rapide de la phase gazeuse peut se produire.  
 
Figure 9 - Profils de vitesses de dépôt obtenus à 1400°C dans lab-1 pour des débits totaux de 174 sccm (ts ≈ 7 ms) et 
350 sccm (ts ≈ 3 ms) (gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa) 
 
Figure 10 - Estimation des taux cumulés de gaz réactifs consommés dans le réacteur lab-1 pour une élaboration 
à : (a) 174 sccm et (b) 350 sccm (gaz de dilution : H2, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa et Tmax = 1400°C) 
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3) Influence de la nature du gaz diluant 
3.1)  Profils de vitesse de dépôt 
 
Deux dépôts ont été élaborés en modifiant le gaz diluant (Ar ou N2) avec les 
paramètres fixes : la température (1200°C), le rapport α (1,9), le rapport de dilution β (10), le 
débit total (174 sccm) et la pression totale (0,2 kPa). Ces échantillons ont été comparés à celui 
élaboré sous H2 dans les mêmes conditions par ailleurs.  
Les profils de vitesse de dépôt diffèrent en fonction de la nature du gaz diluant  
(figure 11). L’argon est le seul gaz diluant inerte. Ainsi, N2 semble favoriser une réactivité 
plus élevée de la phase gazeuse pour des temps de séjour courts. Pour des temps de séjour 
plus longs, correspondants à la région en aval du centre de la zone chaude (donc en aval de  
Tmax), la réactivité de la phase gazeuse est similaire pour un gaz diluant H2 ou N2, et 
supérieure à celle obtenue avec Ar. L’apparition d’un épaulement sur la courbe de vitesse de 
dépôt, plus loin en aval de zone chaude, pour la dilution à l’argon que pour les dilutions à 
l’azote et à l’hydrogène semble confirmer cette affirmation. Ces épaulements de vitesse de 
dépôt pourraient s’expliquer par (i) un changement de mécanisme avec le taux de maturation 
du mélange gazeux (effets couplés du temps de séjour et de la réactivité de chaque système 
suivant le gaz diluant utilisé) ou (ii) une température plus élevée du gaz en sortie qu’en entrée 
de réacteur qui conduirait à une vitesse de dépôt plus élevée, malgré l’appauvrissement de la 
phase gazeuse. 
Ces variations de réactivité sont confirmées par la figure 12, qui montre que les plus 
forts taux cumulés de gaz réactifs consommés sont calculés sous N2, alors que les taux les 
plus faibles sont obtenus sous Ar, des taux de consommation intermédiaires étant mis en 
évidence sous H2. 
 
Figure 11 - Profils de vitesses de dépôt obtenus sur le moyen lab-1 avec l’utilisation de différents gaz diluants (H2, N2 et Ar) 
(T = 1200 C, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa et Qtot = 174 sccm) 
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Figure 12 - Estimation des taux cumulés de gaz réactifs consommés dans pour une élaboration sous : (a) H2 (b) N2 (c) Ar 
(Qtot = 174 sccm, ts = 8 ms, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa et T = 1200 C)  
Dans le réacteur lab-1, la dépendance en température de la vitesse de dépôt peut être 
extraite des mesures à chaque position, c'est-à-dire à chaque température, des vitesses de 
dépôt. Toutefois, le temps de séjour n’est alors pas constant entre deux points de mesure.  
Lors de la montée en température, depuis l’entrée vers le centre de la zone chaude 
(pour Tmax = constante), aucun changement de pente n’est détecté sur les diagrammes 
d’Arrhenius tracés pour les dilutions à l’argon ou à l’hydrogène, et des énergies d’activation 
similaires sont obtenues (figure 13). Ces systèmes semblent présenter des limitations du 
mécanisme par les réactions chimiques de surface. Pour la dilution à l’azote, un changement 
de pente à lieu aux alentours de 1100°C, et pourrait traduire un changement depuis un régime 
dans lequel le mécanisme est limité par les réactions chimiques de surface vers un régime 
limité par le transport de matière à travers le réacteur. De plus, Ea H2 > Ea Ar > Ea N2, donc le 
mécanisme semble plus activé thermiquement pour la dilution à H2 et moins activé pour la 
dilution à N2. Le temps de séjour a certainement aussi un impact notable sur les mécanismes 
de dépôt mis en jeu, puisque la composition chimique de la phase gazeuse évolue avec ce 
paramètre. 
Les diagrammes d’Arrhenius en descente de température, depuis le centre vers la 
sortie du réacteur, pour la dilution à H2 et à N2 sont quasiment superposables, alors que celui 
correspondant à la dilution à l’argon est légèrement différent. En effet, il semble décalé vers 
les basses températures en comparaison avec ceux obtenus sous H2 et N2. Ce phénomène est 
sûrement lié au décalage de l’épaulement de vitesse de dépôt plus en aval de la zone chaude 
pour la dilution à l’argon que pour les deux autres gaz. A une position fixée, en aval de zone 
chaude, l’appauvrissement est sûrement moins important ou la maturation des gaz est moins 
avancée dans le cas de la dilution à l’argon, ce qui influe sur la réactivité du système et sa 
dépendance en température. 
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Figure 13 - Diagrammes d'Arrhenius obtenus sur lab-1 pour une dilution : (a) H2, (b) N2 et (c) Ar en montée (amont de la 
zone chaude) et en descente (aval de la zone chaude) de température                                                                                     
(Qtot = 174 sccm, ts = 8 ms, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa et T = 1200 °C) 
 
3.2) Degré de cristallisation le long du réacteur 
 
L’utilisation d’une dilution à l’azote plutôt qu’à l’hydrogène, dans les mêmes 
conditions d’élaboration (notamment avec un temps de séjour de 8 ms), permet d’obtenir un 
degré de cristallisation de BN nettement supérieur, et ce dans une large gamme de 
température (figure 14). Le profil de paramètres structuraux d’un dépôt obtenu sous Ar, non 
représenté ici, est quasiment superposable à celui obtenu sous N2. 
 
Figure 14 - Paramètres structuraux Lc et d(002) de BN pour (a) une élaboration sous H2 et (b) une élaboration sous N2 et un 
temps de séjour de 8 ms dans lab-1 pour 0,5 µm ≤ eBN ≤ 10 µm (T = 1200 C, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa) 
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Une différence aussi nette entre les deux dilutions n’a pas été observée dans le réacteur 
statique. Ceci pourrait être attribuable à l’augmentation du rapport α de 1,3 à 1,9 et/ou à la 
diminution du temps de séjour (ou augmentation du débit total) au cours de l’optimisation du 
procédé CVD/CVI de BN. 
Avec un temps de séjour de 16 ms, les différences de degré de cristallisation 
maximum (c'est-à-dire en centre de zone chaude) entre les deux types de dilution sont plus 
ténues (tableau 3). En effet, le temps de séjour semble avoir très peu d’impact sur le degré de 
cristallisation obtenu sous N2. Il en est de même sous Ar, alors que ts a un impact net sur la 
cristallisation de BN élaboré sous H2.   
 H2 N2 
 ts = 16 ms ts = 8 ms ts = 16 ms ts = 8 ms 
Lc (nm) 9,5 (± 0,1) 6,3 (± 0,1) 11,9 (± 0,1) 11,2 (± 0,1) 
d(002) (nm) 0,336 (± 0,001) 0,339 (± 0,001) 0,336 (± 0,001) 0,336 (± 0,001) 
η 0,6 0,5 0,8 0,8 
Tableau 3 - Paramètres structuraux de dépôts BN élaborés sur lab-1 sous H2 ou N2 avec différents temps de séjour  
De plus, l’homogénéité structurale des dépôts semble bien plus élevée sous N2 (ou Ar) 
que sous H2. Cet effet est marqué sur l’asymétrie des pics DRX obtenu avec les différents 
types de dilution (figure 15). 
 
Figure 15 - Diffractogrammes RX obtenus sur dépôts BN élaborés sous N2 ou H2. (Qtot = 174 sccm, ts = 8 ms, β = 10, 
α = 1,9, P = 0,2 kPa et T = 1200 °C) pour eBN  10 µm 
 
0
50
100
150
200
250
300
350
20 21 22 23 24 25 26 27 28 29 30
In
te
n
s
it
é
 (
C
p
s
/s
)
2θ ( )
N2
H2
137 
 
Un échantillon élaboré sous N2 a été observé au MET afin de confirmer le résultat 
obtenu par DRX, et de comparer sa microstructure avec celle d’un dépôt élaboré sous H2 dans 
les mêmes conditions (figure 16). 
 
Figure 16 – Images MET de dépôts BN élaborés sous H2 (a) ou sous N2 (b) dans toute leur épaisseur en fond noir selon la 
famille de plans (002). (Qtot = 174 sccm, ts = 8 ms, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa et T = 1200  C)  
Les images en fond noir montrent la formation de cônes de croissance (en pointillés 
sur la figure 16b)) traversant le dépôt à travers toute son épaisseur dans le cas d’une dilution à 
l’azote. Pour le dépôt élaboré sous H2, ces cônes sont régénérés dans l’épaisseur de la couche, 
mais ne la traversent pas entièrement. Etant donnés les contrastes visibles sur ces images, le 
dépôt réalisé sous N2 semble présenter moins d’orientations cristallines différentes que celui 
élaboré sous H2 (plus de parties claires sont visibles sur l’image du dépôt réalisé sous H2) : il 
paraît donc plus anisotrope. Le traitement d’une dizaine de clichés de diffraction électronique 
en aire sélectionnée, pour chaque échantillon, a permis de calculer un angle d’ouverture 
moyen des arcs (002) égal à 20° (± 2) pour le dépôt élaboré sous N2 contre 35° (± 1) pour le 
dépôt élaboré sous H2. La dilution à l’azote permet donc l’obtention d’une couche de nitrure 
de bore de structure nettement plus homogène que la dilution à l’hydrogène. 
La nature des liaisons et la composition chimique des dépôts élaborés sous H2 ou N2 
semblent similaires, bien que les dépôts réalisés sous azote semblent contenir un peu plus de 
fonctions oxygénées (B-NO) (tableau 4). 
 
 
 
 
Wafer SiDépôt BNRésine epoxy
2 µm
(a)
1 µm
Wafer SiDépôt BN
Résine epoxy
2 µ
(b)
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 dilution N2 dilution H2 
 Energie (eV) % at. Energie (eV) % at. 
B-N 190,8 76 190,8 79 
B-NO 191,8 16 191,9 13 
B-C 188,5 2 188,6 2 
B-CO 189,6 6 189,7 6 
Tableau 4 - Moyenne des énergies de liaisons et composition chimique de dépôts BN élaborés sous N2 ou H2 mesurées par 
XPS (Qtot = 174 sccm, ts = 8 ms, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa et T = 1200  C)  
En revanche, les analyses GDOES montrent que les échantillons élaborés sous H2  
contiennent plus d’hydrogène que ceux élaborés sous N2 (figure 17). Les dépôts réalisés sous 
N2 apparaissent plus riches en oxygène, dans toute leur épaisseur, ce qui est en bon accord 
avec les résultats des analyses XPS. 
 
Figure 17 - Profils GDOES ( zone analysée = 5 mm) de dépôts plans élaborés (a) sous H2 et (b) sous N2 sur wafers de silicium                                
(Qtot = 174 sccm, ts = 8 ms, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa et T = 1200  C)  
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3.3) Interphase BN à gradient de microstructure 
 
Au vu des différences de microstructure mises en évidence entre les deux types de 
dilution à partir de dépôts en statique, il a paru pertinent de schématiser l’architecture 
qu’aurait une interphase élaborée en continu à partir de conditions faisant intervenir la 
dilution à N2 (avec α = 1,9 ; β = 10 ; T = 1200°C ; ts = 8 ms et P = 0,2 kPa) (figure 18). 
 
 
Figure 18 - Représentation schématique du gradient de structure attendu dans une interphase déposée en continu quelle que 
soit la vitesse de défilement choisie dans lab-1 avec : α = 1,9 ; β = 10 ; T = 1200°C ; ts = 8 ms (Qtot = 174 sccm) et 
P = 0,2 kPa 
L’interphase attendue dans ces conditions présente un gradient de microstructure 
moins prononcé qu’avec la dilution à l’hydrogène. En effet, l’interphase présente un degré de 
cristallisation élevé dans la quasi-totalité de son épaisseur. Des zones faiblement organisées 
de faibles épaisseurs devraient toutefois être présentes contre les fibres Hi-Nicalon S et en 
surface d’interphase.  
 
3.4) Mélanges de dilution H2/N2 : effet sur l’architecture de l’interphase  
 
Dans cette partie, plusieurs dépôts ont été élaborés dans le réacteur lab-1 en statique, 
en faisant varier progressivement la proportion de N2 dans le gaz diluant constitué d’un 
mélange H2/N2, c'est-à-dire avec un rapport QN2 / (QH2 + QN2) variable. Les valeurs explorées 
de ce rapport sont : 1, 0,9, 0,5, 0,1 et 0. Les autres paramètres d’élaboration sont maintenus 
constants (T = 1200°C, Qtot = 174 sccm, α = 1,9 et β = 10).  
L’ajout progressif de H2 dans le mélange diluant abaisse le degré de cristallisation des 
dépôts obtenus en amont de la zone chaude du réacteur (figure 19). En centre et aval de zone 
chaude, les profils sont tous proches de celui obtenu pour une dilution à N2 pur. Seule la 
dilution à H2 pur conduit à un degré de cristallisation des dépôts nettement inférieur à celui 
obtenu sous N2 tout le long du réacteur. 
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L’homogénéité structurale des dépôts n’est affectée que pour une forte proportion de 
H2 dans le mélange diluant (90%) (tableau 5).  
 
Figure 19 - Evolution du paramètre structural Lc des dépôts à travers le réacteur lab-1 pour différents mélanges H2/N2 
utilisés comme gaz diluants. Qtot = 174 sccm (ts ≈ 8ms), α = 1,9, β = 10, Tmax = 1200°C et Ptot = 0,2 kPa 
 
 Amont zone chaude Centre zone chaude Aval zone chaude 
N2 0,8 0,8 0,7 
90N2-10H2 0,7 0,7 0,7 
50N2-50H2 0,7 0,7 0,7 
10N2-90H2 0,6 0,6 0,6 
H2 0,5 0,5 0,5 
Tableau 5 - Valeurs de facteur d'asymétrie du pic (002) de BN obtenues en amont, centre et aval de zone chaude dans le 
réacteur lab-1 avec différents mélanges H2/N2. Qtot = 174 sccm (ts ≈ 8ms), α = 1,9, β = 10, Tmax = 1200°C et Ptot = 0,2 kPa 
 
3.5) Influence du lieu d’injection des gaz sur l’état de cristallisation des dépôts à 
partir du système BCl3/NH3/H2  
 
Etant donnés le degré de cristallisation et l’homogénéité structurale plus faibles dans le 
cas d’une dilution à H2, et compte tenu de l’hypothèse d’une pré-réaction de H2 avec BCl3 
(lorsqu’ils sont introduits simultanément) déjà vérifiée par l’analyse de la phase gazeuse en 
sortie de réacteur statique, un essai s’est imposé : réaliser un dépôt BN à partir du système 
BCl3/NH3/H2 en inversant les lieux d’introduction de NH3 et BCl3 (NH3 est introduit avec H2 
en zone froide du réacteur et BCl3 est injecté seul, en zone « tiède » ( 650°C)). Les 
conditions de dépôt sont par ailleurs maintenues constantes (T = 1200°C, Q tot = 174 sccm, 
α = 1,9 et β = 10). 
La cinétique de dépôt est nettement affectée par cet échange de points d’introduction 
des gaz. Globalement, la cinétique devient légèrement inférieure à celle obtenue pour une 
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dilution à l’argon, notamment en entrée de réacteur (donc pour les temps de séjour courts, 
figure 20). 
 
Figure 20 - Profils de cinétique de dépôt obtenus pour une dilution à N2, Ar, H2 ou H2 introduit avec NH3                          
Tmax = 1200 °C, Qtot = 174 sccm, Ptot = 0,2 kPa, α = 1,9 et β = 10  
 
Figure 21 - Estimation des taux cumulés de gaz réactifs consommés dans pour une élaboration sous : (a) H2 et (b) N2 (c) Ar 
et (d) H2 introduit avec NH3 (Qtot = 174 sccm, ts = 8 ms, β = 10, α = 1,9, P = 0,2 kPa et T = 1200 C)  
Le taux de gaz consommés diminue significativement entre l’introduction de H2 avec 
BCl3 ou avec NH3, en passant respectivement de 7 à 5 % pour BCl3 et de 4 à 3 % pour NH3 à 
Tmax (figure 21). Ainsi, la réactivité du système est sensiblement abaissée par cette 
modification du lieu d’introduction des gaz. De plus, les taux de gaz consommés à Tmax pour 
l’introduction de H2 avec NH3 sont très proches de ceux obtenus pour la dilution à l’argon. De 
même, l’énergie d’activation calculée pour ce nouvel essai est de 81 (± 3) kJ.mol-1 au lieu de 
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86 (± 5) kJ.mol-1 lorsque H2 est introduit avec BCl3. L’activation thermique de la réaction 
globale de dépôt pourrait ainsi être légèrement réduite lorsque H2 est introduit avec NH3. 
Ainsi, le mécanisme de dépôt serait légèrement modifié par ce changement d’introduction des 
gaz, qui entraîne certainement une modification de la composition chimique de la phase 
gazeuse. 
D’un point de vue microstructural, une augmentation nette du degré de cristallisation 
est mise en évidence pour l’introduction de H2 avec NH3 (figure 22). De plus, les dépôts 
réalisés sous H2 avec cette modification d’introduction des gaz présentent une homogénéité 
structurale améliorée par rapport à la configuration classique (le facteur d’asymétrie du pic 
(002) passe en effet de 0,5 à 0,6). 
 
Figure 22 - Profils de longueur de cohérence des dépôts obtenus pour une dilution à N2, Ar, H2 ou H2 introduit avec NH3 
pour 0,5 µm ≤ eBN ≤ 10 µm. Tmax = 1200 °C, Qtot = 174 sccm, Ptot = 0,2 kPa, α = 1,9 et β = 10  
 
4) Bilan et discussion 
 
Dans cette partie, les effets du temps de séjour, débit total, et température démontrés 
dans le réacteur statique pour le mélange BCl3/NH3/H2 ont été confirmés. De plus, des 
différences de réactivité ont été mises en évidence pour chacun des 3 gaz utilisés (Ar, N 2 ou 
H2) par des profils de vitesse de dépôt, des estimations de taux cumulés de gaz réactifs 
consommés, et des évolutions différentes des paramètres structuraux des dépôts avec la 
température, le long du réacteur. En particulier, N2 semble favoriser une réactivité plus élevée 
de la phase gazeuse pour des temps de séjour courts. Pour des temps de séjours plus longs, 
correspondant à la zone en aval du centre de la zone chaude (donc en aval de Tmax), les 
cinétiques de dépôt sont similaires pour un gaz diluant H2 ou N2, et supérieures à celles 
obtenues avec Ar.  
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Ces résultats sont à rapprocher des différences de microstructure mises en évidence 
sous H2 et N2 pour des conditions d’élaboration identiques par ailleurs, à savoir : (i) un 
mélange de nitrure de bore peu et hautement cristallisé dans les dépôts élaborés sous H2, et 
seulement du nitrure de bore hautement cristallisé sous N2 et Ar et (ii) une croissance 
colonnaire marquée du dépôt réalisé avec N2 et peu marquée (fines colonnes) sous H2. 
Par contre, la nature du gaz diluant avait semblé ne pas avoir d’effet significatif sur la 
microstructure et la cinétique de dépôt lorsque ce paramètre a été analysé dans le réacteur 
statique. Les évolutions du rapport α et du temps de séjour entre la campagne d’optimisation 
réalisée en réacteur statique et celle réalisée plus tard dans le réacteur lab-1 sont peut-être les 
raisons qui masquaient l’effet du gaz diluant au début de la thèse.  
De même, les calculs thermodynamiques à partir des systèmes BCl3/NH3/H2 et 
BCl3/NH3/N2 ne faisaient pas apparaître de différence sur la composition chimique des 
mélanges gazeux à l’équilibre.  
En revanche, l’analyse IRTF de la phase gazeuse résiduelle lorsque H2 est utilisé a 
permis de mettre en évidence une production de BHCl2 en entrée de réacteur, qui n’a pas (ou 
peu) lieu dans le cas des dilutions à N2 ou Ar. La présence de cette espèce, spécifique à 
l’utilisation de dihydrogène, apparaît alors comme l’origine la plus probable  de la 
désorganisation des dépôts réalisés à partir du mélange BCl3/NH3/H2. Bien qu’aucune espèce 
nouvelle ne soit détectée quel que soit le type de dilution utilisé, une analyse des a ires sous 
pic de BCl3 et Cl2BNH2 a permis de démontrer qu’une autre espèce que Cl2BNH2 entraîne 
une consommation de BCl3, et une augmentation de la cinétique de dépôt. En effet, dans les 
conditions optimisées, et d’après les analyses IRTF du chapitre 3, 
[BCl3]résiduel H2 < [BCl3]résiduel Ar, ce qui est logique puisque il a été démontré dans le réacteur 
lab-1 que vdépôt H2 > vdépôt Ar, donc l’utilisation de dihydrogène entraîne une consommation 
plus importante des précurseurs initiaux que la dilution avec Ar. En revanche, 
[Cl2BNH2]résiduel H2 ≥ [Cl2BNH2]résiduel Ar bien que la cinétique de dépôt soit plus élevée sous 
H2. Ainsi, au moins une autre espèce que Cl2BNH2 conduit au dépôt de BN sous H2. Selon 
toute vraisemblance, il s’agit de BHCl2 qui, en réagissant avec NH3 ou une espèce issue de sa 
décomposition, formerait un nitrure de bore moins bien organisé que celui formé à partir de 
l’aminodichloroborane.  
Une amélioration nette du degré de cristallisation et de l’homogénéité structurale de  
dépôts réalisés dans le système BCl3/NH3/H2, en injectant H2 avec NH3 séparés de BCl3 
jusqu’à une partie « tiède » du réacteur, en comparaison avec la configuration classique, a 
permis de vérifier cette hypothèse. En effet, dans ce cas, en limitant la qua ntité de BHCl2 
formée dans le réacteur, la désorganisation des dépôts est limitée.  
L’analyse chimique (profils GDOES) de dépôts élaborés sous H2, en configuration 
standard d’introduction des gaz, semble indiquer qu’ils contiendraient plus d’hydrogène que 
des dépôts réalisés sous N2. La présence d’hydrogène piégé dans ces dépôts serait alors à 
l’origine de leur désorganisation (figure 23, chemin n°2).  
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L’augmentation de la réactivité du système lorsque N2 est utilisé comme gaz diluant 
plutôt que l’argon, a été attribuée à un ralentissement de la cinétique de décomposition 
thermique de NH3 en présence d’un excès d’azote  dans le mélange gazeux initial, au regard 
des analyses IRTF présentées dans le chapitre 3. En effet, N2 étant un des produits de réaction 
de la décomposition thermique de NH3 (2NH3 (g)  N2 (g) + 3H2 (g)) [Hwang_2003], son 
apport en excès peut influer sur la cinétique de cette réaction. Le cas de la dilution à 
l’hydrogène est plus complexe, puisque le système précurseur de dépôt est alors 
BCl3/BHCl2/NH3 et non pas BCl3/NH3 comme pour les 2 autres dilutions. 
L’ajout progressif de H2 au sein de mélanges diluants dans le système H2/N2 a 
logiquement un impact sur le degré de cristallisation des dépôts pour les faibles temps de 
séjour. En effet, un fort abaissement du degré de cristallisation est visible surtout en entrée de 
réacteur (i.e. en amont de zone chaude). Un large excès d’hydrogène conduit également à une 
homogénéité structurale réduite des dépôts pour les faibles temps de séjour et, dans une 
moindre mesure, pour les longs temps de séjour.  
L’abaissement net de cinétique de dépôt, notamment en amont de zone chaude, 
observé pour l’introduction de NH3 avec H2 en entrée de réacteur,  pourrait s’expliquer par un 
écoulement des gaz modifié, qui conduirait à un moins bon mélange entre eux. De plus, avec 
l’hydrogène la décomposition de NH3 n’est pas limitée comme avec N2 comme gaz de 
dilution. 
Suite à l’analyse de l’influence des diverses conditions d’élaboration dans les réacteurs 
statique et lab-1, un grand nombre de microstructures et de cinétiques de dépôt ont été mises 
en évidences (figures 24 et 25). Le chemin 1 présenté en figure 23, a priori favorisé lorsque le 
gaz diluant est N2 ou Ar (atmosphère pauvre en hydrogène), conduit aux dépôts les plus 
cristallisés. A l’inverse, le chemin 2 conduirait à la présence de zones peu cristallisées, voire 
amorphes, au sein des dépôts élaborés sous H2. L’organisation globale moyenne, et la piètre 
homogénéité structurale, seraient alors générées par un mécanisme de dépôt faisant intervenir 
des réactions et espèces présentes au sein de chaque chemin (Cl2BNH2 dans le chemin 1 et 
BHCl2 dans le chemin 2). La présence d’hydrogène piégé au sein des couches minces 
concernées semble expliquer leur désorganisation locale. 
Dans les figures 24 et 25, les dépôts les mieux cristallisés, élaborés sous N2 ou Ar, 
sont issus principalement du chemin 1 (une petite proportion d’hydrogène, issu de la 
décomposition de NH3, est toujours présent en phase gazeuse), alors que ceux élaborés sous 
H2 sont issus d’une combinaison des chemins 1 et 2.  
Dans des mélanges gazeux comparables, c'est-à-dire dans le cas des dilutions à l’argon 
ou à l’azote, la cinétique apparente de dépôt est nettement supérieure dans le second cas. La 
moindre décomposition de l’ammoniac dans une atmosphère riche en azote semble en être la 
cause, en permettant de conserver un système plus réactif qu’avec H2 ou Ar. Toutefois, dans 
le cas de l’utilisation de H2, le mélange des gaz réactifs en zone chaude est plus difficilement 
comparable aux autres systèmes puisqu’il contient une espèce supplémentaire : BHCl2. 
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Les microstructures d’interphases BN élaborées en continu dans le réacteur lab-1 ont 
également été anticipées par la caractérisation de couches minces élaborées en statique. Ainsi, 
plusieurs gradients de microstructure différents peuvent être attendus au sein des interphases 
BN. Le contrôle de ces gradients, autrement que par la modification du profil thermique 
[Jacques_2000], pourrait permettre d’optimiser la localisation et l’épaisseur de la partie la 
plus cristallisée, devant jouer le rôle de fusible mécanique, et de maîtriser finement la force de 
liaison interfaciale fibre/matrice dans des CMC de type SiC/SiC comportant ce genre 
d’interphase. Le chapitre suivant traite de ce dernier point, lors de l’élaboration d’interphases 
BN dans le réacteur lab-1 par CVD/CVI en continu. 
 
 
Figure 23- Chemins réactionnels simplifiés (principales réactions) de dépôt BN envisageables dans le système BCl3/NH3 à   
P = 0,2 kPa et 800 C ≤ T ≤ 1400 C 
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Figure 24 - Récapitulatif des microstructures et cinétiques de dépôt suivant le type de dilution en fonction de la température 
d'élaboration 
 
Figure 25 - Récapitulatif des microstructures et cinétiques de dépôt suivant le type de dilution en fonction du temps de séjour 
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III) Ajout d’aluminium par CVD dans les dépôts BN 
 
Dans cette partie, l’introduction d’aluminium dans le nitrure de bore par CVD à partir 
de triméthylaluminium (Al(CH3)3 ou TMA) a été envisagée. Des essais préliminaires de dépôt 
d’AlN à partir du système réduit NH3/TMA/N2 ont d’abord été menés dans des 
conditions proches de celles définies pour le dépôt de BN optimisé : Q tot = 174 sccm, 
ts = 8 ms, T = 1200°C et P = 0,2 kPa avec N2 comme gaz diluant.  
L’objectif de ces essais était de définir, à partir de ces conditions, la proportion 
minimale d’ammoniac dans le mélange gazeux initial afin d’éviter la présence de carbone 
dans les couches minces pour la suite de cette partie (l’ammoniac étant supposé éliminer le 
carbone contenu dans le TMA par formation de HCN à haute température).  
Quelques essais ont permis de définir un rapport QNH3/QTMA au minimum égal à 10, 
soit un mélange initial comportant un large excès d’ammoniac, afin d’éviter la présence de 
carbone dans les dépôts (à la lumière de mesures EDS).  
Ainsi, le mélange BCl3/NH3/TMA/N2 a ensuite été considéré avec les conditions de 
référence : Qtot = 174 sccm, ts = 8 ms, T = 1200°C, QNH3/QTMA = 10, QBCl3/QTMA = 5,5 et 
P = 0,2 kPa. L’influence de trois paramètres sur la cinétique de dépôt, ainsi que sur les taux 
d’aluminium et de carbone, a ensuite été analysée : le rapport QNH3/QTMA, la température 
d’élaboration, et le rapport QBCl3/QTMA. Pour rappel, les dépôts ont été réalisés sur fils 
Hi-Nicalon S fixes tendus à travers le réacteur. 
 
1) Influence du rapport QNH3/QTMA 
 
Trois rapports QNH3/QTMA ont été considérés (10, 15 et 30) en conservant les autres 
paramètres constants : Qtot = 174 sccm, ts = 8 ms, T = 1200°C, QBCl3/QTMA = 5,5 et 
P = 0,2 kPa. 
La cinétique de dépôt augmente linéairement avec le rapport QNH3/QTMA, alors que le 
taux de carbone devient négligeable pour un rapport égal à 30 (figure 26). L’obtention d’un 
taux de carbone très bas coïncide avec une augmentation de la proportion d’aluminium dans 
les dépôts. 
Un très large excès d’ammoniac par rapport au TMA (QNH3/QTMA = 30) semble donc 
nécessaire à l’obtention d’un dépôt B(Al)N pur ( 5%at. d’aluminium). En dessous de cette 
valeur, l’ammoniac ne semble pas être présent en quantité suffisante dans la phase gazeuse 
pour permettre d’éliminer efficacement le carbone apporté par le triméthylaluminium.  
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 Il est également intéressant de remarquer que lorsque le taux d’aluminium augmente, 
le rapport B/N devient inférieur à 1, alors que ce rapport est proche de 1 dans les dépôts de 
nitrure de bore pur ou B(Al)N à faible taux d’aluminium.  
 
Figure 26 - Composition chimique obtenue par EDS et vitesse de dépôt de B(Al)N en fonction du rapport QNH
3
/QTMA          
Qtot = 174 sccm, ts = 8 ms, T = 1200°C, QBCl
3
/QTMA = 5,5 et P = 0,2 kPa 
Ainsi, pour la suite de l’analyse paramétrique, le rapport QNH3/QTMA a été fixé à 30. 
 
2) Influence de la température d’élaboration 
 
L’effet de la température d’élaboration a été évalué dans la gamme [1100 ; 1400°C], 
avec un pas de 100°C. Les autres conditions sont maintenues constantes : ts = 8 ms, 
QNH3/QTMA = 30, QBCl3/QTMA = 5,5 et P = 0,2 kPa.  
La cinétique de dépôt augmente avec la température entre 1100 et 1200°C, puis décroit 
linéairement au-delà (figure 27). Cette tendance est imputable à un fort appauvrissement de la 
phase gazeuse, certainement dû à l’apparition d’un phénomène de nucléation en phase 
homogène à haute température.  
Le taux d’aluminium augmente significativement entre 1100°C et 1200°C mais décroit 
ensuite pour atteindre des valeurs faibles à 1300 et 1400°C (2 et 1,5%at.). Cette tendance 
semble également caractéristique de l’appauvrissement prononcé de la phase gazeuse en 
espèces contenant de l’aluminium. En effet, du carbure d’aluminium se dépose de manière 
très rapide en entrée de réacteur dès les basses températures ( 350°C), ce qui justifie 
l’appauvrissement de la phase gazeuse en TMA en amont de la zone de dépôt de B(Al)N.  
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A ces températures, les dépôts ne contiennent quasiment pas de carbone (≤ 3%at.). En 
revanche, à 1100°C, du carbone est présent dans les dépôts B(Al)N (5%at. de carbone 
résiduel). Ainsi, à basse température, l’ammoniac n’est a priori pas suffisamment réactif pour 
éliminer efficacement le carbone apporté par le TMA sous forme de HCN, pour le temps de 
séjour considéré (ts = 8 ms). 
 
Figure 27 - Composition chimique obtenue par EDS et vitesse de dépôt de B(Al)N en fonction de la température                    
ts = 8 ms, QNH
3
/QTMA = 30, QBCl
3
/QTMA = 5,5 et P = 0,2 kPa 
Etant donné que le taux maximum d’aluminium est obtenu à 1200°C, sans carbone 
résiduel, cette température a été conservée pour la suite de l’analyse des paramètres 
d’élaboration. 
 
3) Influence du rapport QBCl3/QTMA 
 
Enfin, l’influence du rapport QBCl3/QTMA a été évaluée en conservant par ailleurs les 
conditions d’élaboration : ts = 8 ms, QNH3/QTMA = 30, T = 1200°C et P = 0,2 kPa.  
Comme pour le rapport QNH3/QTMA, la vitesse de dépôt augmente linéairement avec le 
rapport QBCl3/QTMA. En revanche, le taux maximum d’aluminium, et respectivement le taux 
minimum de carbone, introduits dans les dépôts sont obtenus pour le rapport QBCl3/QTMA le 
plus faible (figure 28). Le rapport B/N diminue au fur et à mesure que le taux d’aluminium 
augmente : le matériau B(Al)N pourrait être un co-dépôt BN-AlN. Toutefois, aucune phase 
cristallisée n’a été mise en évidence par DRX.  
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Figure 28 - Composition chimique obtenue par EDS et vitesse de dépôt de B(Al)N en fonction du rapport QBCl
3
/QTMA             
ts = 8 ms, T = 1200°C, QNH
3
/QTMA = 30 et P = 0,2 kPa 
Bien que ces conditions placent a priori le système dans un régime d’appauvrissement 
prononcé, les paramètres sélectionnés pour la suite de la thèse sont ceux permettant d’obtenir 
le taux d’aluminium le plus élevé (9%at. ( 1,5)), et un taux de carbone très faible 
(2,5% (± 1,5)) : ts = 8 ms, QNH3/QTMA = 30, QBCl3/QTMA = 3,  T = 1200°C et P = 0,2 kPa. Pour 
rappel, dans cette partie, le but était d’obtenir B(Al)N pour caractériser son comportement en 
oxydation/corrosion à haute température, et non d’optimiser son élaboration.  
Un dépôt plan élaboré dans ces conditions a été caractérisé par DRX. Le seul pic  
(large) observable est celui de BN (002), dont les paramètres structuraux reflètent un très 
faible degré de cristallisation (tableau 6).  
Lc (nm) d(002) (nm) η 
2,1 (± 1) 0,345 (± 0,001) 0,6 
Tableau 6 - Paramètres structuraux d'un dépôt plan B(Al)N (9%at. Al) obtenus par DRX pour eB(Al)N  10 µm 
La désorganisation du nitrure de bore est logiquement provoquée par l’ajout 
d’aluminium, et semblable à celle qui peut être observée dans le cas de l’ajout de silicium 
[Le Gallet_2001]. 
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IV) Conclusion 
 
Dans cette partie de la thèse, la mise en service du réacteur lab-1 a été réalisée, et 
l’influence de différents paramètres d’élaboration (le temps de séjour /le débit total, la 
température et la nature du gaz diluant) sur la microstructure et les cinétiques de dépôt y a été 
réévaluée. Dans ce nouveau dispositif, ces caractéristiques des dépôts ont été examinées tout 
le long du réacteur, ce qui a permis d’anticiper des gradients de microstructure attendus dans 
des interphases BN infiltrées au sein de fils Hi-Nicalon S en continu, mais aussi de mieux 
comprendre les évolutions de la réactivité du système, et la microstructure des dépôts. Des 
conditions d’élaboration ont ainsi été déterminées en vue d’obtenir des interphases 
d’architectures différentes par  CVD/CVI en continu. Notamment, de fortes influences du 
temps de séjour et de la nature du gaz diluant sur ces architectures ont été démontrées. 
L’analyse de la phase gazeuse en sortie de réacteur statique, présentée dans le chapitre 
précédent, a également été riche en informations utiles à l’identification d’espèces conduisant 
au dépôt, et a permis d’appréhender les principales réactions se produisant au cours du dépôt 
de nitrure de bore à partir du système BCl3/NH3, dans les conditions considérées (P = 0,2 kPa, 
8 ms ≤ ts ≤ 30 ms, 800°C ≤ T ≤ 1400°C, α = 1,9 et β = 10).  
Des liens ont ainsi pu être clairement établis entre les conditions d’élaboration de BN 
par CVD/CVI dans le système BCl3/NH3, la microstructure des couches minces, la cinétique 
de dépôt, et la composition chimique du système. En particulier le gaz diluant a un fort impact 
sur ces caractéristiques des dépôts. Différents « chemins réactionnels », en fonction du gaz 
diluant, et conduisant notamment à différentes microstructures de BN, ont ainsi pu être 
envisagés. La meilleure compréhension des réactions conduisant au dépôt permet de mieux 
maîtriser le procédé d’élaboration, que ce soit en réacteur statique ou lab-1. En particulier, la 
désorganisation des dépôts élaborés sous un excès d’hydrogène a été expliquée, et la 
possibilité d’utiliser le gaz diluant pour contrôler finement la  microstructure d’interphases BN 
élaborées en continu a été démontrée. 
Enfin, l’ajout d’aluminium sous forme d’AlN au nitrure de bore par CVD a été 
considéré, à partir du triméthylaluminium (TMA). Une analyse paramétrique, bien plus 
succincte que celle menée pour le nitrure de bore, a permis de définir des conditions 
d’élaboration de B(Al)N présentant un taux d’aluminium significatif. Toutefois, l’utilisation 
de ce précurseur n’a permis d’atteindre qu’un taux limité d’aluminium (< 10% at.). Ainsi, 
l’’utilisation d’une autre espèce contenant de l’aluminium (telle que AlCl3 par exemple) serait 
intéressante à envisager [Grente_2004]. Elle prodiguerait également des avantages évidents en 
terme de sécurité du procédé. 
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CHAPITRE 5 : Elaboration de nitrure de bore sur fil 
céramique par CVD/CVI en continu : application aux 
interphases 
 
 
 
 
L’exploration d’un nombre important de conditions de dépôt BN en CVD/CVI statique 
et la caractérisation de ces dépôts en termes de cinétique et d’organisation notamment, ont 
permis de mettre en évidence des nitrures de bore aux propriétés structurales a priori 
différentes. La combinaison des résultats cinétiques et structuraux a permis d’anticiper les 
gradients de microstructure (architecture) d’interphases élaborées  au sein de fils 
Hi-Nicalon S en continu dans différentes conditions. Les profils de cinétique de dépôt à 
travers le réacteur lab-1 permettent également de calculer la vitesse de défilement du fil 
Hi-Nicalon S pour des conditions de dépôt et une épaisseur d’interphase données. Deux jeux 
de conditions ont semblé particulièrement intéressants en vue de l’obtention d’interphases 
présentant des architectures différentes : l’un faisant intervenir H2 comme gaz diluant, et 
l’autre N2. Pour des raisons de clarté, ces couches minces seront notées interphase « H2 » et 
interphase « N2 » 
Ce chapitre s’attache à l’élaboration de ces deux interphases en continu dans le 
réacteur lab-1, à l’estimation de leurs gradients structuraux , ainsi qu’à l’évaluation de leurs 
propriétés mécaniques au sein de composites modèles unidirectionnels.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
155 
 
 
 
CHAPITRE 5 : Elaboration de nitrure de bore sur fil céramique par CVD/CVI en continu : 
application aux interphases .................................................................................................... 142 
I) Méthodologie................................................................................................................. 147 
1) Calcul de la vitesse de défilement du fil Hi-Nicalon S ........................................... 147 
2) Préparation du fil et conditions d’élaboration ......................................................... 148 
3) Caractérisations ....................................................................................................... 149 
II) Propriétés des interphases BN élaborées en continu ..................................................... 151 
1) Vitesse de défilement et infiltration ........................................................................ 152 
2) Etat de cristallisation et gradients de microstructure............................................... 162 
2.1) L’interphase « N2 » .......................................................................................... 162 
2.2) L’interphase « H2 » .......................................................................................... 165 
3) Elaboration de minicomposites ............................................................................... 167 
III) Caractérisations mécaniques de minicomposites ........................................................ 167 
1) Essais de traction ..................................................................................................... 167 
1.1) Courbes contrainte-déformation....................................................................... 167 
1.2) Localisation des décohésions ........................................................................... 168 
2) Essais de push-out ................................................................................................... 171 
2.1) Courbes force – déplacement ................................................................................. 171 
2.2) Localisation des décohésions ................................................................................. 173 
IV) Conclusion................................................................................................................... 175 
V) Bibliographie ................................................................................................................. 177 
 
 
  
156 
 
I) Méthodologie 
 
1) Calcul de la vitesse de défilement du fil Hi-Nicalon S 
 
Le calcul de la vitesse de défilement du fil à base de SiC à travers le réacteur pour une 
épaisseur d’interphase ciblée est réalisé à partir des profils de cinétique de dépôt obtenus en 
statique, dans le même réacteur (lab-1). Ces tracés sont ensuite lissés par des fonctions 
polynomiales (figure 1). 
 
Figure 1 - Exemple de lissage d'un profil de cinétique de dépôt dans le réacteur lab-1 par un polynôme d'ordre 5 
L’intégration de ce polynôme R sur la zone de dépôt permet d’obtenir une vitesse de dépôt 
moyenne sur la longueur totale de la zone réactive (équation 1). 
          
 
 
       
   
    
         (1)  
où x est la position du fil dans le réacteur et L la longueur totale de zone de dépôt. 
Ensuite, pour une épaisseur de dépôt (interphase) visée  (e), le temps de passage du fil dans le 
réacteur (tpassage) est déduit de la vitesse de dépôt moyenne : 
          
 
        
              (2)   
Par exemple, dans le cas présenté, une épaisseur d’interphase de 250 nm serait obtenue avec 
un temps de passage d’environ 6,5 minutes dans la zone de dépôt, soit une vitesse de 
défilement du fil d’environ 46 mm.min-1. 
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2) Préparation du fil et conditions d’élaboration 
 
Les fils Hi-Nicalon S commercialisés sont revêtus d’un polymère, appelé ensimage. 
Ce revêtement permet un bon maintien des fibres entre elles et de limiter au maximum les 
risques de dégradation du fil lors de sa manipulation (frottements entre fibres avec création de 
défauts de surface, foisonnement…). Cette couche peut être éliminée par un traitement 
thermique (à T ≥ 300°C). Toutefois, lors de l’élaboration par CVD/CVI d’une couche mince 
sur le fil, les éventuels résidus d’ensimage à la surface des fibres ou les espèces issues de cette 
couche protectrice dans la phase gazeuse peuvent influer sur le dépôt. Ce polymère doit donc 
être éliminé avant toute élaboration par CVD/CVI. Dans le cadre de ces travaux, les fils 
Hi-Nicalon S ont été désensimés par traitement thermique à 500°C sous air dans un four à 
moufle, et un traitement spécial leur est ensuite appliqué afin d’obtenir une surface de SiC pur 
avant leur installation dans le réacteur. Des essais de traction monofilamentaire ont permis de 
vérifier que ce traitement thermique sous air ne dégradait pas les propriétés mécaniques des 
fibres. Des lots de longueurs de fils de 5 à 6 m ont été utilisés pour l’élaboration d’interphases 
BN en continu. 
Les résultats présentés en chapitres 3 et 4 ont permis de définir les conditions 
d’élaboration, en continu dans le réacteur lab-1, des deux interphases sélectionnées (tableau 
1). Ces conditions ont été choisies puisqu’elles permettent a priori l’obtention de gradients 
microstructuraux nettement différents dans les interphases. Le débit tota l et le temps de séjour 
(174 sccm et ts ≈ 8 ms), la température (1200°C), la pression totale (0,2 kPa), le rapport α 
(1,9) et le rapport β (10) sont les mêmes dans les deux cas. Seule la nature du gaz diluant 
diffère. Une épaisseur de 250 nm est souhaitée et les vitesses de défilement du fil à travers le 
réacteur ont été calculées en conséquence, d’après la méthode décrite en 1). Après élaboration 
de l’interphase, une couche de NH4Cl se dépose en surface du nitrure de bore lors du passage 
du fil en sortie de réacteur (partie froide). Un traitement thermique sous gaz neutre est 
systématiquement effectué à 1000°C et 0,2 kPa en sens inverse de défilement du fil afin 
d’éliminer ce dépôt parasite (figure 2). En effet, la stabilité thermique de ce composé est 
faible (Tsublimation  350°C). 
La présence de NH4Cl en sortie de réacteur représente un inconvénient non 
négligeable lors de l’élaboration d’interphase en continu, puisqu’elle se présente sous la 
forme d’un dépôt parasite recouvrant la surface du nitrure de bore. Une telle couche peut être 
néfaste vis-à-vis de l’adhérence de la matrice SiC qui est ensuite déposée sur l’interphase, et 
donc vis-à-vis des propriétés mécaniques des CMC ainsi élaborés. Le traitement thermique 
post élaboration proposé dans le cadre de la thèse permet de régler ce problème, mais n’est 
pas souhaitable pour l’implantation industrielle de ce type de procédé. En effet, cette méthode 
résulte en l’ajout d’une étape d’élaboration avec une consommation supplémentaire de temps 
et d’énergie. Par contre, une élaboration de l’interphase en animant le fil d’un mouvement en 
sens inverse du flux gazeux permettrait de réaliser un traitement thermique « in situ ». En 
effet, le premier dépôt en surface de fil serait NH4Cl à basse température, puis au fur et à 
mesure que le fil avancerait dans le réacteur, cette couche serait éliminée par l’augmentation 
progressive de température. Toutefois, la sublimation du solide NH4Cl pourrait entraîner des 
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perturbations sur le dépôt de BN en entrée de réacteur (augmentation locale de α, résidus de 
NH4Cl piégés entre l’interphase et la surface des fibres …). Le défilement du fil en sens 
inverse du flux gazeux n’a toutefois pas pu être envisagée durant la thèse car des problèmes 
de système de défilement ont été rencontrés (grippage du système d’enroulement entraînant la 
casse du fil). 
 
 
Figure 2 - Etat de surface de l’interphase BN « N2 » élaborée en continu sur le réacteur lab-1 a) sans traitement thermique 
post élaboration b) avec traitement thermique post élaboration 
 
 Gaz diluant vdéfilement (mm.min
-1
) Temps de traversée de la zone de dépôt (min)  
Interphase « N2 » N2 57  5,3 
Interphase « H2 » H2 46  6,5 
Tableau 6 - Conditions d'élaboration en continu des interphases "N2" et "H2" 
Suite au dépôt de chaque interphase, des mesures d’épaisseur en surface et à cœur de fil ont 
été réalisées par MEB de manière à juger de l’infiltration. Des observations MEB ont 
également été réalisées en surface de fil afin de vérifier que l’enroulement de ce dernier sur 
une bobine de 8 cm de diamètre en sortie de réacteur, suite au dépôt d’interphase, ne causait 
pas de détérioration de la couche mince (fissuration, écaillage…).  
En vue de caractérisations mécaniques de chacune des deux interphases, des 
composites modèles unidirectionnels ont été élaborés : des minicomposites. Un 
minicomposite est constitué d’une mèche (morceau de fil de longueur inférieure à 10 cm) 
revêtue d’une couche d’interphase et d’une matrice SiC obtenue par CVI en four de type 
statique. Pour l’élaboration de ces échantillons, un changement de réacteur est nécessaire 
entre l’élaboration de l’interphase (en continu) et celle de la matrice SiC (dans l’autre 
réacteur, en statique), avec découpe et collage sur des cadres en SiC fritté. De manière à éviter 
d’exposer l’interphase BN à l’humidité présente dans l’air ambiant entre les deux 
a b
4 µm 4 µm
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élaborations, une couche mince de SiC (e ≤ 250 nm) a été déposée en continu, dans le réacteur 
lab-1, suite à l’élaboration de l’interphase (tableau 2). Le précurseur utilisé pour le dépôt de 
SiC est le méthyltrichlorosilane (MTS). Les critères de réussite de ce dépôt de protection 
étaient les suivants : (i) le dépôt doit être recouvrant et (ii) l’ensemble interphase/couche de 
protection SiC doit supporter l’enroulement sur la bobine de sortie du réacteur sans 
dégradation (éclatement, fissuration…).  
 
T (°C) Ptot (kPa) ts (ms) QH2/QMTS vdéfilement (mm.min
-1
) 
Temps de traversée de la 
zone de dépôt (min)  
950 5 820 3 17 26 
Tableau 7 - Conditions d'élaboration par CVD/CVI en continu de la couche de protection en SiC  
Les conditions d’infiltration de la matrice SiC sont les mêmes avec ou sans défilement 
(statique). En statique, une durée de 5h de dépôt de SiC est alors nécessaire à l’obtention 
d’une épaisseur de matrice comprise entre 2 et  8 µm suivant qu’elle soit située à cœur ou en 
surface de la mèche. Pour chaque élaboration complète, avant le dépôt final de matrice en 
statique, le fil défile donc une première fois dans le sens du flux gazeux pour le dépôt 
d’interphase BN, puis en sens inverse du flux pour le traitement thermique à 1000°C , et enfin 
à nouveau dans le sens du flux pour l’élaboration de la fine couche de protection en SiC 
(étape utilisée uniquement lorsque le fil est destiné à l’élaboration de minicomposites).  
 
3) Caractérisations 
 
Dans un premier temps, l’état de surface des interphases élaborées en continu a été 
observé au MEB afin de vérifier que l’enroulement du fil revêtu sur la bobine de sortie du 
réacteur (ext = 8 cm) n’a pas causé de dégradation de la couche mince. Des mesures 
d’épaisseur de dépôt à travers le fil ont ensuite été réalisées, également par MEB. Ces 
mesures visent à évaluer l’épaisseur d’interphase en surface de fil d’une part, et d’autre part, 
de juger de l’infiltration du fil dans son épaisseur. Une condition de dépôt est considérée 
satisfaisante si elle conduit à une épaisseur maximale de dépôt en surface de fil proche de 
l’épaisseur d’interphase visée (épaisseur considérée pour le calcul de la vite sse de défilement 
du fil dans le réacteur) et si emax/emin ≤ 4 (infiltration acceptable du fil).  
Une fois le dépôt de l’interphase validé, sa microstructure a été caractérisée par MET. 
En particulier, le gradient microstructural, présent au sein de chaque interphase, a été évalué 
et confronté aux gradients prédits par le calcul.  
Enfin, des minicomposites ont été élaborés à partir de morceaux de fils revêtus de 
chaque interphase BN en continu. Ces composites modèles ont ensuite sub i 2 types de 
sollicitation mécanique :  
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 des essais de traction monotone à température ambiante afin de vérifier qu’ils 
présentent un comportement à rupture non fragile, élastique-endommageable, 
 des essais de push-out (nano- indentation) afin d’estimer les forces de liaison et 
de frottement interfaciales fibre / matrice dans chaque cas. 
Les faciès de rupture des minicomposites ont été observés par MEB et MET afin de localiser 
les lieux préférentiels de décohésion à différentes échelles.  
 
II) Propriétés des interphases BN élaborées en continu 
 
1) Vitesse de défilement et infiltration 
 
Des mesures d’épaisseur de dépôt ont été réalisées sur sections de fils revêtus en 
continu de chaque interphase. Afin de juger de l’homogénéité du dépôt le long du fil, 
l’échantillonnage des mesures est constitué de 5 prélèvements effectués à travers ce dernier 
dans 5 zones différentes (figure 3).  
 
Figure 3 - Zones de prélèvement sur un fil Hi-Nicalon S revêtu d'une interphase BN sur le système d’élaboration en continu 
(lab-1) pour mesures d'épaisseurs de dépôt 
 
Les épaisseurs mesurées ainsi que la moyenne pour chaque zone sont représentées sur la 
figure 4. 
Zone 1 Zone 2 Zone 3 Zone 4 Zone 5
10 cm
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Figure 4 - Mesures d'épaisseur d'interphase déposée en continu à travers un fil Hi-Nicalon S dans 5 zones de prélèvements. 
a) interphase élaborée sous N2 b) interphase élaborée sous H2 
 
L’interphase « H2 » semble présenter une infiltration légèrement meilleure que l’interphase 
« N2 », bien que l’écart entre les valeurs d’épaisseur moyenne de dépôt ne soit pas très 
prononcé pour ces deux dilutions (185 (± 10) nm pour N2 et 205 (± 10) nm pour H2). Comme 
les cinétiques de dépôt sont légèrement plus élevées dans le cas d’une dilution à l’azote, 
notamment en amont de zone chaude du réacteur, une légère diminution de l’infiltration dans 
le fil pourrait en résulter en zone chaude. Ces différences d’épaisseur de dépôt entre surface et 
cœur de fil montrent que l’infiltration n’est pas parfaite. Le procédé en continu permet 
néanmoins une amélioration de cette répartition du dépôt d’interphase, en comparaison avec 
le procédé statique, dans des conditions où la cinétique de dépôt est élevée. En particulier, 
l’infiltration au sein d’une préforme tissée de faible épaisseur (e ≤ 3 mm) en statique n’est 
acceptable que pour des températures de dépôt inférieures à 900 – 1000°C, pour lesquelles les 
interphases obtenues sont quasiment amorphes. L’infiltration à haute température reste 
toutefois perfectible sur le procédé d’infiltration en continu, notamment par quelques 
améliorations du procédé visant à abaisser au maximum la tension du fil, contrôler sa forme, 
ou écarter les fibres qui le constituent les unes des autres durant le dépôt. Ces aspects n’ont 
néanmoins pas pu être abordés au cours de la thèse.  
Dans les deux cas, le critère d’infiltration fixé en I)3) est respecté (emax/emin ≤ 4), et l’épaisseur 
maximale de dépôt en surface du fil est proche de l’épaisseur d’interphase visée (250 nm).  
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Les conditions d’élaboration en continu de ces deux interphases ont donc été validées. Elles 
peuvent être utilisées pour l’élaboration des minicomposites, destinés aux caractérisations 
mécaniques. 
 
2) Etat de cristallisation et gradients de microstructure 
 
D’après la dépendance entre la position du substrat dans le réacteur et la 
microstructure des dépôts (caractérisations de dépôts épais obtenus en statique dans le 
réacteur lab-1), des gradients de microstructure sont attendus dans l’épaisseur des interphases 
élaborées en continu. De plus, compte tenu de la faible épaisseur des couches élaborées en 
continu, leur caractérisation par DRX est impossible. La MET a donc été utilisée pour évaluer 
l’état de cristallisation et les gradients de microstructure au sein des deux interphases 
considérées. 
2.1) L’interphase « N2 » 
 
Les images obtenues en fond noir de la section complète de l’interphase font 
apparaître des cônes de croissance traversant (délimité par les lignes en pointillés sur la figure 
5). Ce type de microstructure avait déjà été observé lors de la caractérisation par MET de 
dépôts plans épais élaborés dans les mêmes conditions en statique, et situés en centre de 
réacteur (chapitre 4). Après une phase de germination, le processus de croissance semble 
entretenu malgré le gradient de température.  
 
Figure 5 - Image MET en fond noir de l'interphase "N2" élaborée en continu sur fil Hi-Nicalon S  dans le réacteur lab-1 
(vitesse de défilement : 57 mm.min-1) 
Sur une image en fond noir, une grande majorité de zones claires au sein de l’interphase 
signifie que la plupart des cristallites donne le faisceau diffracté sélect ionné pour former 
l’image. Ceci met en évidence la forte anisotropie structurale et l’homogénéité du dépôt. La 
zone un peu plus sombre présente au niveau du bord interne de l’interphase correspond aux 
premières couches, déposées à basse température (en amont de la zone chaude du réacteur) 
lors du défilement du fil. Dans cette zone, il est attendu un dépôt plus faiblement organisé que 
le reste, avec plusieurs orientations cristallines (couche quasiment isotrope).  
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Le gradient microstructural au sein de l’interphase a été estimé à partir d’images haute 
résolution en franges de réseaux (figure 6).  
 
Figure 6 - Image MET haute résolution en franges de réseaux de l'interphase "N2" déposée en continu sur fil Hi-Nicalon S 
dans le réacteur lab-1 et analyse de la microstructure dans différentes zones de son épaisseur  
Dans la zone observable de la lame mince, l’épaisseur d’interphase est d’environ 120 nm. 
D’après les résultats donnés en II)1), il s’agit donc d’un dépôt situé à cœur de fil puisque 
l’épaisseur d’interphase en surface de fil est proche de 250 nm. La figure 6 met en évidence 
une augmentation progressive du degré d’organisation du nitrure de bore dans l’épaisseur du 
dépôt : 
 zone 1 : peu cristallisé de la surface de la fibre à 20 nm de cette dernière (Lc < 4 nm), 
 zone 2 : moyennement cristallisé de 20 à 50 nm de la fibre (4 nm ≤ Lc < 8 nm), 
 zone 3 : hautement cristallisé de 50 à 70 nm de la fibre (8 ≤ Lc < 10 nm), 
 zone 4 : très hautement cristallisé de 70 à 120 nm de la fibre (Lc ≥ 10 nm). 
L’anisotropie du dépôt est de même croissante dans son épaisseur. Les valeurs moyennes de 
longueurs de cohérence ont été estimées à partir d’une dizaine de mesures de hauteur 
d’empilement de plans (002) au sein de divers domaines cohérents dans chaque zone.  
Ce résultat a permis de représenter schématiquement le gradient de microstructure présent au 
sein de l’interphase « N2 » (figure 7). 
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Figure 7 - Représentation schématique du gradient de microstructure expérimental dans l'interphase "N2"  
Comme souligné précédemment, l’interphase observable par MET présente une 
épaisseur proche de 120 nm, ce qui laisse penser qu’il s’agit d’un dépôt proche du cœur de fil. 
Les différences observées sur le gradient microstructural par rapport à celui anticipé suite à la 
caractérisation de dépôts plans (chapitre 4) semblent dues à des difficultés d’infiltration à 
haute température. En effet, le gradient calculé était issu de résultats CVD, alors que 
l’interphase élaborée en continu est obtenue par CVI (bien qu’à l’échelle d’un fil, l’ensemble 
des mécanismes de dépôt mis en jeu peuvent être considérés comme identiques). Le dépôt de 
l’interphase, combiné à la tension appliquée au fil, qui a pour effet de serrer les fibres entre 
elles, semblent à l’origine des écarts observés avec le gradient calculé. En effet, en raison de 
frottements excessifs des axes de poulies, cette tension est relativement forte lorsque le fil est 
mis en mouvement. Elle a été mesurée à l’aide d’un dynamomètre, et est de l’ordre de 2 à 
2,5 N (équivalent à une masse de 200 – 250 g suspendue au fil : représentant environ 0,5% de 
la force à rupture pour le lot de fil utilisé). L’accès des gaz à cœur de fil a ainsi pu être 
quasiment stoppé au cours du défilement avec l’obstruction progressive des chemins de 
diffusion entre les fibres. Au bilan, seule une partie interne de l’interphase attendue a pu être 
déposée sur les fibres situées à cœur de fil (figure 8). Le gradient calculé aurait été obtenu en 
totalité dans le cas d’une infiltration parfaite de l’interphase. 
 
Figure 8 – Représentation schématique du gradient microstructural attendu dans l’interphase « N2 » et réellement obtenu pour 
l’épaisseur observée (en pointillés)  
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L’architecture de l’interphase « N2 » paraît toutefois satisfaisante puisque la couche externe 
de nitrure de bore, potentiellement exposée à des environnements agressifs lors des procédés 
de fabrication ou du fonctionnement des pièces finales, est hautement organisée. Cette 
configuration est donc propice à une déviation des fissures matricielles du mode I en mode II 
loin de la surface des fibres et à l’apport d’une protection efficace du renfort fibreux.  
 
2.2) L’interphase « H2 » 
 
De même que pour l’interphase « N2 », le gradient microstructural a été estimé en 
analysant les images MET obtenues par haute résolution en franges de réseau (figure 9).  
 
Figure 9 - Image MET haute résolution en franges de réseaux de l'interphase "H2" déposée en continu sur fil Hi-Nicalon S 
dans le réacteur lab-1 et analyse de la microstructure dans différentes zones de son épaisseur  
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Dans la zone observée, l’épaisseur d’interphase est d’environ 130 nm. Il s’agit donc d’un 
dépôt situé à cœur de fil (cas comparable à celui observé dans le cas de l’interphase « N2 »). 
La figure 9 met en évidence une organisation microstructurale du nitrure de bore qui 
augmente progressivement dans l’épaisseur du dépôt, comme pour l’interphase « N2 » : 
 zone 1 : peu cristallisé de la surface de la fibre à 40 nm de cette dernière (Lc < 3 nm), 
 zone 2 : moyennement cristallisé de 40 à 80 nm de la fibre (3 nm ≤ Lc < 5 nm), 
 zone 3 : hautement cristallisé de 80 à 130 nm de la fibre (5 nm ≤ Lc < 9 nm). 
Dans ce cas aussi l’anisotropie du nitrure de bore est croissante dans l’épaisseur de 
l’interphase. Les valeurs moyennes de longueurs de cohérence ont été estimées à partir de la 
même méthode que celle décrite pour l’interphase « N2 ».  
De même que précédemment, le gradient de microstructure au sein de l’interphase « H2 » a 
été représenté schématiquement (figure 10).  
 
Figure 10 - Représentation schématique du gradient de microstructure expérimental dans l'interphase "H2"  
Etant donnée son épaisseur, la partie de dépôt observable au MET semble provenir du cœur 
du fil, comme pour l’interphase « N2 ». Comme dans le cas précédent, seule une partie de 
l’interphase a pu se déposer sur les fibres situées à cœur de fil (figure 11).  
Les gradients de microstructure des deux interphases sont donc quasiment identiques. Seul 
leur degré de cristallisation maximal est légèrement différent.  
 
Figure 11 - Représentation schématique du gradient microstructural attendu dans l’interphase « H2 » et réellement obtenu 
pour l’épaisseur observée (en pointillés)  
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3) Elaboration de minicomposites 
 
Les minicomposites élaborés pour les essais de traction présentaient tous un aspect 
foisonné et n’étaient pas parfaitement rectilignes (figure 12). Cet état est certainement le 
résultat d’un défaut de tension durant l’élaboration en statique de la matrice de carbure de 
silicium, le fil initial ne présentant pas un tel aspect suite à l’élaboration de l’interphase BN 
par le procédé en continu (lab-1). En effet, durant cette étape de fabrication du matériau, les 
mèches revêtues d’interphase sont découpées puis fixées par leurs extrémités à l’aide de colle 
carbone, de manière à être tendues, sur un cadre en carbure de silicium fritté. Il est probable 
que la présence de l’interphase BN en surface des fibres avant leur positionnement sur le 
cadre puisse être néfaste à un bon maintien de la tension des mèches. En effet, le dépôt 
d’interphase n’est pas suffisant pour fixer les fibres entre elles, ce qui résulte en une 
répartition non uniforme de la tension au sein du fil. Ce problème n’a toutefois pas pu être 
résolu durant la thèse, la conception d’un système de tension visant à améliorer les 
porte-échantillons utilisés étant un sujet relativement complexe et nécessitant une étude à part 
entière. Les minicomposites possèdent tous un volume matriciel moyen d’environ 70%.  
 
Figure 12 - Photographie d'un minicomposite (L = 7 cm) à interphase "H2" foisonné et non parfaitement rectiligne 
 
III) Caractérisations mécaniques de minicomposites  
 
1) Essais de traction  
 
1.1) Courbes contrainte-déformation 
 
Les minicomposites les moins foisonnés ont été sélectionnés pour réaliser des essais 
de traction monotone (figure 13). 
Les courbes σ =  f(ε) obtenues présentent des décrochements en contrainte, qui ont été 
attribués à des ruptures par paquets de monofilaments, à relier au foisonnement des 
minicomposites.  
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Figure 13 - Courbes contrainte - déformation obtenues après essais de traction monotone (v = 0,05 mm/min) sur des 
minicomposites à interphase "H2" et "N2" (après correction de complaisance)  
Pour des fractions volumiques de matrice équivalentes (d’après des pesées linéiques), 
les minicomposites comportant l’interphase « H2 » présentent des déformations à rupture 
presque deux fois plus importantes que celles obtenues dans le cas de l’interphase « N2 ». 
Toutefois, cette interphase présente en moyenne une infiltrabilité légèrement moins 
bonne que l’interphase « H2 », et l’épaisseur d’interphase peut avoir un impact significatif sur 
le comportement mécanique des CMC [Prouhet_1994]. Il est donc difficile de conclure sur cet 
aspect suite aux essais de traction, alors que les essais de push-out fournissent des résultats 
plus adaptés pour cette morphologie d’échantillons (i.e. ils permettent de passer outre les 
différences d’infiltration globale de l’interphase).  
Cependant, ces essais ont tout de même permis de vérifier que les minicomposites 
présentaient un comportement à rupture non fragile. 
 
1.2) Localisation des décohésions 
 
Suite aux essais de traction, des observations MEB ont été réalisées en vues transverse 
et longitudinale sur les faciès de rupture des minicomposites testés en traction de manière à 
localiser les décohésions entre fibre et matrice. Ces analyses ont été réalisées pour les deux 
interphases (figure 14). 
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Figure 14 - Images MEB en vue longitudinale et transverse des faciès de rupture en traction monotone de minicomposites à 
interphase "N2" (a), (b) et à interphase « H2 » (c), (d) 
La figure 14 montre que l’interphase BN reste en majorité adhérente aux fibres Hi-Nicalon S 
suite aux essais de traction. Il est cependant difficile de statuer sur une éventuelle présence 
d’interphase adhérente à la matrice SiC, même si la face interne de certaines gaines 
matricielles laisse apparaître de fines épaisseurs de BN. Les décohésions semblent donc 
principalement localisées au sein de l’interphase BN, du côté de la matrice SiC ou à 
l’interface entre la matrice SiC et l’interphase BN.  
Afin de localiser de manière plus précise les décohésions, des minicomposites après traction 
ont été observés par MET (figure 15). 
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Figure 15 - Images MET en fond clair contrasté et en haute résolution d'un minicomposite à interphase "N2" (a), (b) et en 
fond clair contrasté d'un minicomposite à interphase "H2" (c) après traction 
 
Les lames minces réalisées à partir des minicomposites à interphase « H2 » après 
traction n’étaient pas d’assez bonne qualité pour l’obtention d’images MET en haute 
résolution convenables. Toutefois, pour les deux lots de minicomposites (interphase « H2 » ou 
« N2 »), des décohésions sont visibles au sein de l’interphase BN, du côté de la matrice SiC. 
Aucune décohésion n’a été observée entre les fibres et l’interphase.  
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Bien que la caractérisation par MET soit très locale, il semble qu’il n’y ait pas de 
différence notable du lieu préférentiel de décohésion lors de sollicitations mécaniques de 
minicomposites comportant l’une ou l’autre des interphases élaborées sur le réacteur lab-1, ce 
qui est en accord avec la très faible différence de gradient de microstructure observée. 
L’architecture de ces couches déviatrices semble favorable à une protection efficace des fibres 
dans des composites unidirectionnels, puisque les décohésions ont préférentiellement lieu au 
sein de la partie la mieux organisée de chacune des interphases, c'est-à-dire loin de l’interface 
fibre/interphase. La rupture prématurée des fibres par effet d’entaille est donc évitée et une 
couche de nitrure de bore reste présente à leur surface lors de la fissuration matricielle.  
Afin de statuer sur une éventuelle différence de force de liaison interfaciale 
fibre/matrice, des minicomposites issus de chaque lot ont subi des essais de push-out. Ces 
essais sont locaux, donc très éloignés des sollicitations mécaniques que subissent des CMC 
tridimensionnels en conditions réelles d’utilisation, mais ils permettent d’appréhender plus 
simplement les contraintes de cisaillement interfacial fibre/matrice, en considérant un système 
simplifié constitué d’une fibre Hi-Nicalon S et d’une couche d’interphase BN dans une gaine 
de matrice SiC. 
 
2) Essais de push-out 
 
2.1) Courbes force – déplacement 
 
Suite à chaque essai, la courbe force appliquée en fonction du déplacement de la fibre  
est tracée, en appliquant une correction de complaisance. La figure 16 donne deux courbes 
représentatives obtenues respectivement sur le lot de minicomposites à interphase « N2 » et 
interphase « H2 ». 
 
Figure 16 - Courbes force - déplacement obtenues après essais de push-out sur minicomposites 
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Les valeurs extraites de ces courbes sont données dans le tableau 3 pour chaque lot de 
minicomposites. σd correspond à la contrainte nécessaire à la décohésion fibre/matrice et σmax 
est la valeur de contrainte appliquée lors du glissement de la fibre (elle correspond au palier 
en force appliquée, sur les courbes présentées en figure 16). Pour chaque lot d’échantillons, 
12 fibres ont subi l’essai de push-out, de manière à obtenir une valeur moyennée de la 
contrainte de cisaillement interfacial avec un écart-type de mesure acceptable.  
 Interphase « N2 » Interphase « H2 » 
 Moyenne Ecart-type Moyenne Ecart-type 
Nombre d’essais 12 - 12 - 
Longueur fibre 
(µm) 
100 - 110 - 
Diamètre fibre (µm)  10,0 0,4 10,0 0,5 
σd (MPa) 1329 340 (26%) 1155 268 (23%) 
σmax (MPa) 2245 241 (11%) 2222 536 (24%) 
τ (MPa) 56 7 (12%) 51 13 (25%) 
Tableau 3 - Valeurs de σd, σmax et τ obtenues par essais de push-out sur minicomposites à interphase "N2" et interphase "H2" 
Compte tenu des valeurs de τ obtenues pour chaque interphase et des incertitudes de mesures, 
aucune différence entre les caractéristiques des interphases n’a pu être mise en évidence par 
ces essais : contrainte de décohésion (d), contrainte maximale appliquée (max) et contrainte 
de cisaillement interfacial (). 
Les légères différences de gradient de microstructure au sein des deux interphases, et 
notamment de degré de cristallisation maximal, ne semblent donc pas avoir de répercussion 
sur la force de liaison interfaciale fibre/matrice dans des minicomposites. Par ailleurs, 
Chanson avait obtenu des contraintes de cisaillement interfacial très similaires sur des 
minicomposites comportant une interphase BN multicouche à gradient de microstructure 
élaborée en statique (enchaînement de 3 dépôts BN élaborés à 900°C, 1200°C puis à nouveau 
900°C) [Chanson_2015]. Le nitrure de bore élaboré à 1200°C possédait un degré de 
cristallisation proche des degrés de cristallisation maximum au sein des interphases 
considérées dans cette thèse (ainsi que des fibres et une matrice SiC de même type). En 
revanche, dans le travail cité, une interphase BN élaborée en statique à 1200°C, ne 
comportant pas de gradient de microstructure, avait aussi été testée seule. Pour ces 
échantillons, la contrainte de cisaillement interfacial était deux fois plus faible que celles dans 
le cas des interphases à gradient de microstructure. Ce dernier résultat dénote un effet 
bénéfique de l’architecture de l’interphase BN sur les propriétés mécaniques de composites 
unidirectionnels. En revanche, il semble qu’au-delà d’un certain degré de cristallisation, 
l’organisation du nitrure de bore n’ait pas d’impact significatif sur le comportement à la 
fissuration de cette dernière, et sur les propriétés mécaniques des composites pour une 
épaisseur d’interphase donnée. Dans le cas d’un gradient de microstructure, la diminution de 
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l’épaisseur de la couche BN bien cristallisée pourrait être la cause de l’augmentation de la 
contrainte de cisaillement interfacial moyenne dans les minicomposites [Rebillat_1996].  
 
2.2) Localisation des décohésions 
 
Suite aux essais de push-out, les échantillons ont été observés au MEB afin d’identifier 
les interfaces déliées. Les observations sur la face présentant des fibres enfoncées (surface 
d’application de la force) permettent généralement de déceler la présence éventuelle 
d’interphase restée accrochée à la matrice SiC. Sur la face opposée, les observations des fibres 
extraites (poussées durant l’essai et qui sortent permettent de juger si l’interphase est restée 
adhérente à la surface des fibres (figure 17). 
 
Figure 17 - Images MEB en section de fibres après essai de push-out sur chaque face de l'échantillon sur minicomposites à 
interphase "H2" (a), (c) et à interphase "N2" (b), (d) 
Pour chaque lot de minicomposites, des traces d’interphase semblent restées 
adhérentes à la matrice, c'est-à-dire du côté où les fibres sont rentrées (figure 17 (a) et (b)). De 
même, l’interphase est visible à la surface des fibres, pour chaque lot d’échantillons 
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(figure 17 (c) et (d)). Le nitrure de bore est donc préférentiellement présent en surface des 
fibres, mais quelques feuillets semblent rester collés à la surface de la matrice.  
Ces observations sont en accord avec celles réalisées par MEB et MET sur les faciès 
de rupture de minicomposites issus de chaque lot après traction. En effet, les décohésions 
semblent avoir lieu préférentiellement au sein de l’interphase, du côté de la matrice SiC. De 
ce fait, l’épaisseur d’interphase restant adhérente à la matrice est très faible (< 20 – 30 nm). Il 
est donc logique d’observer plus difficilement cette fine partie de la couche de nitrure de bore 
par MEB.  
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IV) Conclusion 
 
Les résultats importants de ce chapitre, sur la réalisation de dépôts BN en continu et 
leur utilisation comme interphase, sont les suivants : 
 sans traitement thermique post élaboration, la surface des interphases BN élaborées en 
continu est recouverte d’une couche de NH4Cl, 
 la surface des interphases élaborées (emax ≈ 250 nm) n’apparaît pas écaillée ni fissurée 
après enroulement du fil céramique revêtu,  
 un gradient d’épaisseur de dépôt a été mesuré au sein du fil sur chaque interphase BN 
élaborée en continu (ecoeur de fil ≈ esurface de fil /3), 
 un comportement à rupture non fragile a été observé sur composites unidirectionnels 
par des essais de traction, pour chacune des deux interphases considérées,  
 les observations par MEB et MET des échantillons après essais mécaniques (traction 
monotone ou essai de push-out) montrent que les décohésions se produisent 
préférentiellement au sein de la partie hautement organisée des interphases,  
 aucune différence significative de force de liaison interfaciale fibre/matrice ne peut 
être suspectée suite à l’analyse des contraintes de cisaillement interfacial obtenues par 
essais de push-out. 
Lors de l’élaboration en continu d’une interphase de 250 nm et d’une couche de SiC 
de protection d’environ 200 nm, l’enroulement ne semble pas avoir causé de détérioration des 
dépôts. Aucun essai n’a été mené avec des épaisseurs d’interphase plus importantes, mais 
qualitativement il a été observé que pour des épaisseurs de nitrure de bore de 700 – 800 nm le 
fil Hi-Nicalon S perd sa souplesse initiale (certainement à cause de la liaison des fibres entre 
elles). Il est donc probable que la limite en épaisseur de dépôt total (BN ou BN + SiC) 
supportant l’enroulement sans fissuration ou éclatement se situe entre 500 et 700 nm. 
Les gradients d’épaisseur de dépôt à travers les fils Hi-Nicalon S, mis en évidence sur 
les interphases élaborées en continu, montrent que cette technique de dépôt ne permet qu’en 
partie de s’affranchir des problèmes d’infiltration en comparaison avec le procédé statique. 
Sur le réacteur mis en place au cours de la thèse, la tension appliquée au fil en cours de dépôt, 
du fait de son défilement, est relativement importante (  2,5 N). Cette tension ne peut donc 
pas être négligée, et conduit à une des principales voies d’amélioration du procédé. En effet, 
une régulation précise de la tension du fil en cours de dépôt, ou une simple diminution du 
frottement des axes de bobines (par utilisation de roulements à billes par exemple), pourrait 
permettre de la limiter pour conduire à un moindre rapprochement des fibres entre elles. Une 
pénétration des gaz facilitée entre les fibres serait alors permise, s’accompagnant d’une 
meilleure infiltration de l’interphase. La forme du fil durant le dépôt pourrait également être 
un paramètre à fort impact sur son infiltration. Ainsi, un système permettant d’aplatir le fil (et 
diminuer son épaisseur) durant son passage dans le réacteur est également envisageable.  
Les difficultés d’infiltration du fil sont a priori à l’origine de l’obtention de gradients 
microstructuraux partiels en comparaison avec ceux anticipés par les calculs. Les revêtements 
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sur les fibres situées à cœur de fil ne présentent que la première moitié du gradient 
initialement prévu par le calcul. En effet, à partir d’une certaine épaisseur d’interphase 
déposée sur les fibres, les gaz ne s’infiltrent plus à cœur de fil. Il est probable que les fibres 
situées en surface de fil soient revêtues d’une couche de nitrure de bore présentant la totalité 
du gradient de microstructure qui avait été anticipé. Malheureusement, sur les lames minces 
utilisées en MET, aucune fibre de surface n’était dans une zone observable (zone 
suffisamment mince de la lame). Une préparation de l’échantillon par un amincicemment 
ionqiue réalisé en FIB pourrait permettre de localiser la zone d’observation MET.  
Un comportement à rupture non fragile a été obtenu en traction sur composites 
unidirectionnels à interphase « N2 » et « H2 ». De plus, les observations microscopiques post 
essais mécaniques des minicomposites montrent que les décohésions se produisent 
majoritairement au sein de l’interphase. Cet ensemble de résultats démontre que les 
interphases BN élaborées par le procédé de dépôt CVD/CVI en continu jouent efficacement le 
rôle de fusible mécanique (phases déviatrices de fissures). La rupture est cohésive dans le cas 
de chacune des deux interphases considérées, en accord avec le comportement mécanique 
recherché. En effet, dans cette configuration, il est attendu que les fibres restent protégées des 
fissures et de l’environnement.  
Enfin, les essais de push-out ont mis en évidence des contraintes de cisaillement 
interfacial similaires entre minicomposites issus de chaque lot. En effet, du fait de s difficultés 
d’infiltration rencontrées, une majorité des fibres étaient revêtues d’une couche d’interphase 
BN à architecture quasiment identique, quel que soit le gaz diluant utilisé pour l’élaborer : H2 
ou N2. Les différences de comportement mécanique envisagées pour les minicomposites issus 
de chaque lot n’ont donc logiquement pas pu être observées. La légère différence de degré 
maximum de cristallisation entre les deux interphases ne semble pas suffisamment prononcée 
pour avoir un impact significatif sur les propriétés mécaniques du matériau. 
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CHAPITRE 6 : Relations entre microstructure, 
composition chimique et résistance à l’oxydation/corrosion 
à haute température de dépôts plans de type BN 
 
 
 
 
Suite à l’analyse du procédé de dépôt BN ex-BCl3 par CVD, une large gamme de 
microstructures du nitrure de bore a pu être obtenue. Bien que l’élaboration de couches 
minces contenant de l’aluminium à partir de TMA ait plus brièvement été abordée, des 
conditions de dépôt B(Al)N ont pu être définies. Cet ensemble de dépôts à base de nitrure de 
bore a permis d’établir, dans ce chapitre, des relations entre leur résistance à 
l’oxydation/corrosion, leur microstructure, et leur composition chimique. Leur résistance à 
l’oxydation/corrosion a été évaluée, d’une part lorsqu’ils sont seuls, et d’autre part lorsqu’ils 
sont placés au voisinage de couches de SiC élaborées par CVD, de manière à mieux 
appréhender la durée de vie de ces couches dans des CMC de type SiC/SiC. 
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I) Méthodologie 
 
1) Echantillons  
 
Dans le but d’analyser l’influence d’une part de la microstructure et de la composition 
chimique des dépôts sur leur résistance à l’oxydation/corrosion, et d’autre part celle de 
l’environnement chimique oxydant auquel ces couches seront exposées dans un CMC 
SiC/SiC, différentes géométries ont été considérées. Cette démarche a permis de dissocier les 
différents phénomènes pouvant intervenir dans la résistance à l’oxydation/corrosion de ces 
matériaux, en vue de leur utilisation dans des CMC en tant que pièces de structure dans les 
parties haute température de moteurs aéronautiques de prochaine génération, telles que les 
aubes ou anneaux de turbines. 
 
1.1) Dépôts sur substrats plans 
 
Ces échantillons plans ont été utilisés afin d’évaluer la résistance à 
l’oxydation/corrosion intrinsèque de couches BN pur et B(Al)N, parallèlement à la direction 
de croissance de dépôt. Ces films minces ont été élaborés sur des morceaux de wafers de 
silicium, également utilisés pour leur analyse microstructurale dans le reste de la thèse. Les 
échantillons analysés sont des carrés de 5 mm de côté environ (figure 1). Ils doivent pouvoir 
être placés à l’horizontale, au fond de creusets en alumine (int = 9 mm), utilisés comme 
porte-échantillons dans l’appareil ATG sous atmosphère contrôlée (chapitre 2). Les dépôts 
recouvrent une seule face du wafer, ainsi que ses bords et leur épaisseur  est généralement 
comprise entre 5 et 10 µm. La caractérisation de ces échantillons est composée du suivi 
d’évolution de leur masse sous atmosphère oxydante/corrosive à haute température, de 
l’observation d’éventuelles évolutions physico-chimiques de leur surface, et éventuellement, 
de leur variation d’épaisseur.  
Ainsi, la résistance à l’oxydation/corrosion de dépôts de nitrure de bore pur a pu être 
évaluée, de manière à comprendre l’influence des différents paramètres structuraux pris en 
compte sur cette propriété. Notamment, les effets du degré de cristallisation global, de la 
longueur de cohérence moyenne (Lc), et de l’homogénéité structurale des dépôts sur leur 
résistance à l’oxydation/corrosion ont pu être extraits. 
L’intérêt de l’ajout d’aluminium au nitrure de bore, pour une composition chimique 
fixée, quant à l’amélioration de sa résistance à l’oxydation/corrosion, et la rétention de B2O3 a 
également pu être évalué sur des échantillons de cette géométrie. Le but était de comprendre 
le comportement intrinsèque de chaque couche mince sous atmosphère oxydante humide à 
haute température. 
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Figure 1 - Photographie d'un échantillon type pour essai d'oxydation/corrosion en ATG 
 
  
4 mm
5 mm
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1.2) Dépôts multicouches sur substrats alvéolaires 
 
Des matériaux modèles SiC/BN/SiC et SiC/B(Al)N/SiC, constitués de revêtements 
multicouches déposés par CVD sur des substrats alvéolaires en carbure de silicium fritté, ont 
été élaborés (figure 2). 
 
Figure 2 - Schéma et dimensions d'un substrat alvéolaire en SiC fritté 
Une fois les différentes couches déposées successivement sur ces substrats, leur section est 
polie, afin de mettre à nu les trois dépôts seulement sur une section du matériau (figure 3). 
Les échantillons sont ensuite oxydés à haute température, en dirigeant le flux gazeux humide 
sur la tranche polie laissant apparaître les trois dépôts, notamment celui de nitrure de bore  
(pur ou contenant de l’aluminium). 
Le matériau oxydé est ensuite découpé et poli perpendiculairement à la face exposée au flux 
oxydant, de manière à mesurer la longueur de la couche BN ou B(Al)N consommée par 
oxydation/corrosion à travers l’échantillon.  
 
Figure 3 - Représentation schématique d'une vue agrandie de la section polie d'un matériau modèle SiC/BN/SiC ou 
SiC/B(Al)N/SiC 
Dans ces matériaux, les couches de SiC CVD sont d’épaisseurs constantes. Ainsi, la couche 
déposée en surface de substrat mesure environ 2 µm, et celle qui recouvre le dépôt à base de 
nitrure de bore mesure environ 5 µm. Pour BN pur, deux épaisseurs ont été utilisées : environ 
4 et 0,5 µm. 
2 mm
 10 mm
SiC CVD
SiC CVD
Substrat 
(SiC)
SiC CVD
SiC CVD
BN ou B(Al)N CVD
Flux gazeux
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L’oxydation en section de matériaux modèles comprenant des couches de nitrure de 
bore pur épaisses (4 µm) permettra d’évaluer uniquement la résistance à l’oxydation/corrosion 
de différents dépôts BN dans le sens parallèle à leurs plans cristallographiques (002). En effet, 
lors des essais d’oxydation/corrosion menés sur dépôts plans, le flux oxydant humide est 
perpendiculaire à la direction de ces plans cristallographiques. La structure du nitrure de bore 
hexagonal étant anisotrope, ses propriétés physico-chimiques, dont sa résistance à 
l’oxydation/corrosion, peuvent dépendre de la direction cristallographique dans laquelle le 
matériau est sollicité.  
Lorsque la couche de nitrure de bore est fine (0,5 µm), le confinement de l’espace 
entre les deux couches de SiC fait que la contribution de la silice formée par oxydation du 
carbure de silicium peut intervenir. En effet, en présence de B2O3 à haute température, la 
silice formée par oxydation de SiC est dissoute, donc la vitesse d’oxydation du carbure de 
silicium augmente, et ne peut plus être négligée, même à 800°C [Martin_2003]. Sur une 
couche BN de faible épaisseur, un liquide vitreux de type borosilicate peut alors se former au 
niveau du front d’oxydation, et contribuer à limiter la volatilisation de B2O3 en présence 
d’humidité. De même, ce liquide vitreux peut contribuer à ralentir la diffusion des espèces 
oxydantes/corrosives vers la surface de la couche BN exposée au flux. Il doit alors en résulter 
un ralentissement progressif de la consommation de la couche de nitrure de bore. Un 
comportement similaire peut logiquement être attendu dans le cas d’une interphase BN dans 
des CMC de type SiC/SiC. 
Comparer l’évolution des masses de chaque type d’échantillon, ainsi que la longueur 
de BN consommé, entre les couches de SiC, dans chaque cas permettra de juger de l’impact 
de la présence de silice dans le mélange oxyde formé en front d’oxydation. Une attention 
particulière a également été accordée à un éventuel rétrécissement de l’espace laissé vacant 
par le nitrure de bore après oxydation/corrosion (du fait de la formation de SiO2 aux 
interfaces), ainsi qu’à l’épaisseur de la couche de borosilicate attendue en front d’oxydation.  
Enfin, un matériau similaire comprenant une couche fine de B(Al)N au lieu de BN a 
également été caractérisé, de manière à appréhender l’impact de la présence d’aluminium 
dans le nitrure de bore sur le ralentissement de sa consommation par oxydation/corrosion dans 
un CMC SiC/SiC. En effet, une amélioration de la rétention de B2O3 dans des mélanges 
oxydes Al2O3.B2O3 avait déjà été mise en évidence, et cette amélioration était d’autant plus 
significative dans le cas d’un ajout de silice au système (figure 4) [Grente_2004].  
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Figure 4 - Test de corrosion à 900°C sous 30 kPa de vapeur d'eau : pourcentage de perte de masse par rapport à la masse 
initiale de B2O3 en fonction du temps pour différentes compositions avec ou sans addition d'alumine et de silice 
[Grente_2004]  
 
2) Conditions d’oxydation/corrosion et protocole d’essai 
 
Le dispositif ATG présenté dans le chapitre 2 permet de suivre les variations de masse 
des échantillons sous atmosphère contrôlée, pour différentes températures, à pression 
atmosphérique. Pour réaliser les essais, les échantillons sont placés dans un creuset en 
alumine au sein d’un four avec tube en alumine préalablement vieilli afin de limiter au 
maximum la catalyse des réactions d’oxydation par la présence d’impuretés à base de sodium 
[Opila_1995]. 
La montée et la descente en température des échantillons sont effectuées 
respectivement à 10°C/min et 20°C/min sous atmosphère neutre (argon), afin d’éviter toute 
oxydation durant ces phases. Les mesures de masse sont exploitées lors d’un palier en 
température, dès que le mélange oxydant humide est introduit dans la chambre d’analyse 
(figure 5).  
Dans le cadre de cette thèse, la pression de vapeur d’eau choisie est de 10 kPa 
(soit 10% de la pression de travail en humidité dans le mélange oxydant), tandis que la 
pression de dioxygène est maintenue à 20 kPa.  L’azote complète ce mélange gazeux. D’après 
des travaux antérieurs, la température d’analyse pour les dépôts de nitrure de bore est fixée à 
800°C [Le Gallet_2001]. En effet, ces conditions permettent de placer le système dans un 
régime où l’oxydation/corrosion de BN est suffisamment prononcée, tout comme la 
volatilisation de B2O3, de manière à pouvoir observer facilement les conséquences de ces 
phénomènes sur les courbes de variation de masse obtenues. Pour des températures 
supérieures, ces phénomènes sont parfois trop rapides pour être analysés correctement compte 
tenu des faibles épaisseurs des dépôts, suivant l’organisation de BN.  
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Ponctuellement, la température d’analyse a pu être fixée à 1000°C, dans le cas des 
dépôts plans B(Al)N et des revêtements multicouches SiC/BN/SiC et SiC/B(Al)N/SiC. En 
effet, l’élévation de température permet la formation des cristaux d’un des composés définis 
(Al4B2O9) attendu dans le système B2O3-Al2O3 [Grente_2004], et favorise l’enrichissement en 
silice du borosilicate protecteur dans les revêtements multicouches SiC/BN/SiC  
[Martin_2003].  
Pour chaque condition de température, un blanc est réalisé : avec le creuset vide, sans 
échantillon, afin d’obtenir la ligne de base de la variation de masse à haute température sous 
« air humide » (70 kPa N2/20 kPa O2/10 kPa H2O). Entre leur élaboration et leur 
caractérisation en oxydation/corrosion, les échantillons sont stockés sous vide, de manière à 
limiter au maximum l’absorption d’oxygène voire d’humidité. Les échantillons sont pesés 
avant et après oxydation/corrosion à l’aide d’une balance de précision, de manière à vérifier  
que la variation de masse relevée par l’ATG durant l’essai est correcte.  
 
Figure 5 - Cycle thermique type et atmosphère dans l'appareil ATG durant les essais d'oxydation /corrosion à 800°C 
Les blancs réalisés à 800°C permettent non seulement d’évaluer l’évolution de la ligne 
de base de la variation de masse sous atmosphère oxydante/corrosive, mais également les 
variations de masses dues au changement de gaz inerte /réactif dans l’ATG (passage argon à 
gaz humide en début d’analyse et de gaz humide à argon en fin d’analyse). Ces variations de 
masses lors des changements de gaz sont dues à des effets hydrodynamiques. Pour le passage 
d’une atmosphère argon à « air humide », un gain de masse apparent de 0,08 mg se produit 
lors des premiers instants d’un essai. Pour le passage d’« air humide » à argon en fin d’essai, 
c’est une perte de masse apparente de 0,08 mg qui est enregistrée, les durées de transitions 
restant courtes (≤ 3 min) vis-à-vis des temps d’essai (figure 6). Ces variations de masses sont 
à prendre en compte lors de suivis de processus d’absorption ou de désorption.  
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Figure 6 - Variations de masses induites par les changements de gaz dans la chambre d'analyse de l'appareil ATG lors d'un 
test à blanc (sans échantillon) à 800°C sous le mélange gazeux : 10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2 
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II) Tests sous atmosphère corrosive de dépôts sur 
substrats plans 
 
1) Oxydation/corrosion de dépôts de nitrure de bore pur 
 
Dans cette partie, l’attention a tout d’abord été portée à la compréhension des 
mécanismes régissant les phénomènes d’oxydation/corrosion sous atmosphère humide du 
nitrure de bore seul. Une fois ces mécanismes analysés, des relations ont été établies entre la 
microstructure des dépôts et leur résistance à l’oxydation/corrosion. 
1.1) Mécanismes d’oxydation/corrosion sous atmosphère humide du nitrure de bore 
 
Afin d’exacerber les variations de masses durant les tests d’oxydation/corrosion de 
BN, des dépôts élaborés à basse température ont été utilisés. En effet, ces dépôts sont peu 
organisés, donc très sensibles à l’oxydation/corrosion d’après la littérature [Cofer_1995]. Les 
échantillons sont des morceaux de wafer de silicium revêtus de couches minces de degré de 
cristallisation et d’épaisseur identique (environ 10 µm).  
Le tracé de la courbe de variation de masse de l’échantillon oxydé sous « air humide » 
à 800°C (figure 7) fait apparaître : 
 un premier domaine (1) s’apparentant au modèle para- linéaire, la courbe 
faisant apparaître un maximum au bout d’environ 3 minutes d’essai, 
 une rupture de pente entre le premier et le second domaine, 
 un second domaine (2) de perte de masse linéaire. 
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Figure 7 - Variation de masse par unité de surface en fonction du temps d'un dépôt de nitrure bore sous «air humide» 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C. Domaine (1) compétition entre absorption d’espèces hydratées et 
formation/volatilisation de B2O3, domaine (2) formation avec totale volatilisation de B2O3  
Les deux domaines linéaires présentent des vitesses de perte de masse, notées respectivement 
k1 et k2, nettement différentes (tableau 1).  
k1 (mg.cm
-2
.h
-1
) -1,32 (± 0,10) 
k2 (mg.cm
-2
.h
-1
) -3,82 (± 0,10) 
tchangement pente  (min)  40 
Tableau 1 - Vitesses de variation de masse par unité de surface en fonction du temps durant un test d'oxydation/corrosion à 
800°C et 10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2 
Le dépôt apparaît complètement fissuré à température ambiante, après le test 
d’oxydation/corrosion (figure 8). Toutefois, les bords de fissures ne semblent pas avoir été 
consommés par oxydation/corrosion, puisqu’ils sont bien rectilignes. La fissuration du dépôt a 
donc vraisemblablement eu lieu une fois l’atmosphère oxydante humide évacuée de la 
chambre d’analyse. Sa création pourrait se produire soit lors du passage sous atmosphère 
inerte à température d’analyse (800°C), soit lors du refroidissement de l’appareil à 20°C/min. 
Toutefois, le nitrure de bore est un matériau connu pour être très résistant aux chocs 
thermiques. De plus, l’ouverture des fissures laisse présager d’une mise en tension du dépôt, 
relaxée par un processus de fissuration.  
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Figure 8 - Image MEB de la surface du dépôt de nitrure de bore après test d'oxydation/corrosion sous «air humide» 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C et redescente en température 
De plus, aucune trace d’oxyde de bore n’est détectée en surface de l’échantillon, ce qui 
traduit sa totale volatilisation durant l’essai d’oxydation/corrosion.  
L’allure de la variation de masse observée dans le domaine (1) pourrait être attribuée à 
une compétition entre formation d’une couche d’oxyde en surface du dépôt (prise de masse) 
et sa volatilisation simultanée (perte de masse). Cependant, si tel était le cas, des traces 
d’oxyde devraient être visibles en surface d’échantillon.  
La rupture de pente entre les deux domaines (1) et (2) correspondrait à une 
modification du bilan massique lors d’un nouveau processus stable de récession. L’hypothèse 
avancée pour expliquer la prise de masse est l’intervention d’un processus d’absorption  
d’espèces hydratées, et en fin de domaine (1), le dépôt serait saturé en espèces hydratées dans 
toute son épaisseur. Le second domaine, avec augmentation de la vitesse de perte de masse, 
serait alors la conséquence de l’oxydation active de BN , saturé en espèces OH, avec totale 
volatilisation de B2O3. 
Afin de vérifier ces hypothèses, un essai comprenant différents passages sous argon 
(pour évaluer la phase de désorption) ou atmosphère corrosive (pour évaluer la phase 
d’absorption) a été effectué à température constante (800°C), sur un dépôt BN équivalent en 
termes de microstructure et d’épaisseur (figure 9).  
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Figure 9 – Variation de masse par unité de surface en fonction du temps d’un dépôt de nitrure de bore à 800°C sous 
différentes atmosphères : (Oxydation/corrosion A) 10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2, (Inerte A) Ar, (Oxydation/corrosion B) 
10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2 et (Inerte B) Ar 
Les variations de masse similaires (tableau 2) lors de la première oxydation/corrosion 
entre deux échantillons (figures 7, et « Oxydation/corrosion A » de la figure 9) permettent de 
vérifier la reproductibilité du test, ainsi que la faible d ispersion des caractéristiques 
structurales du matériau. Sur la fin de la seconde oxydation/corrosion (« Oxydation/corrosion 
B » de la figure 9), une inflexion est visible sur la courbe de variation de masse, signifiant que 
le dépôt a presque été consommé en totalité.  
k1, oxydation/corrosion A (mg.cm
-2
.h
-1
) -1,41 (± 0,05) 
k2, oxydation/corrosion A(mg.cm
-2
.h
-1
) -4,05 (± 0,10) 
k1, oxydation/corrosion B (mg.cm
-2
.h
-1
) -2,29 (± 0,05) 
k2, oxydation/corrosion B (mg.cm
-2
.h
-1
) -4,26 (± 0,10) 
tchangement pente  A (min)  45 (eBN ≈ 10 µm) 
tchangement pente  B (min)  27 (eBN calculée ≈ 3 µm) 
Tableau 2 - Vitesses de variation de masse et temps de changement de pente extraits des courbes de variation de masse par 
unité de surface en fonction du temps durant les deux tests d'oxydation/corrosion pour l’essai cyclé à 800°C et 
10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2 
Il est intéressant de noter que les vitesses de perte de masse extraites pour la seconde 
oxydation/corrosion (Oxydation/corrosion B) sont supérieures à celles issues de la première 
oxydation/corrosion (Oxydation/corrosion A). Cette tendance est d’autant plus notable dans le 
domaine (1) des courbes, mais dans le domaine (2) de la seconde oxydation/corrosion 
(Oxydation/corrosion B), la surface de dépôt a pu être surestimée du fait de la consommation 
presque totale de ce dernier (inflexion de la courbe en fin d’essai).  
Lors du premier passage sous atmosphère inerte  (Inerte A), une perte de masse 
d’environ 0,36 mg est observée sur les premières 15 minutes. En retranchant la perte de masse 
de 0,08 mg, attribuée au passage d’atmosphère oxydante humide à atmosphère inerte sur le 
blanc (figure 6), une perte de masse d’environ 0,28 mg peut être attribuée à l’échantillon. 
Cette perte de masse est, a priori, liée à la désorption d’espèces hydratées, introduites au sein 
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du dépôt durant la première oxydation/corrosion (Oxydation/corrosion A ). Par la suite, au 
début du second passage sous atmosphère inerte (Inerte B), une perte de masse quasiment 
nulle est obtenue, après soustraction de la perte de masse intrinsèque au changement 
d’atmosphère. Cette tendance est logique, puisque la couche mince a alors été presque 
entièrement consommée par oxydation/corrosion, et le volume de dépôt restant étant très 
faible, la masse d’espèces absorbées l’est également. De même, la diminution du temps de 
changement de régime entre les domaines linéaires (1) et (2) des courbes m/S = f(t), entre la 
première et la seconde oxydation/corrosion (Oxydation/corrosions A et B), est attribuable à 
une contribution moins prononcée de l’absorption d’espèces hydratées lorsque l’épaisseur 
(donc le volume) du dépôt BN non oxydé restant diminue.  
Après ce test cyclé d’oxydation/corrosion, la surface du peu de dépôt restant est 
également fissurée. Ici, le dépôt semble avoir été consommé par oxydation/corrosion en 
surface et en bords de fissures (figure 10). Le moment de la fissuration devrait se localiser 
lors du premier passage sous atmosphère inerte (Inerte A). Cette fissuration peut être attribuée 
à des relaxations de contraintes, liées à des variations volumiques, pouvant être favorisées par 
des zones de fragilité liées à la création de défauts de surface induits par les mécanismes 
d’oxydation/corrosion et/ou d’absorption/désorption d’espèces hydratées au sein du dépôt. 
Elle explique les vitesses de perte de masse plus élevées lors de la seconde 
oxydation/corrosion (Oxydation/corrosion B), puisque la surface réactive de dépôt est alors 
plus importante que lors de la première oxydation/corrosion (i.e. lorsque le dépôt n’est pas 
fissuré). 
 
Figure 10 - Image MEB de la surface du dépôt BN presque entièrement consommé après test cyclé d'oxydation/corrosion à 
800°C (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) 
Ces résultats ont été utilisés par Willemin et al. pour établir un modèle décrivant 
l’oxydation/corrosion de BN sous atmosphère humide [Willemin_2016]. Le domaine linéaire 
(1) sur les courbes m/S = f(t) est ainsi attribué aux vitesses identiques de la progression 
d’une couche de nitrure de bore hydraté d’épaisseur constante, et sa volatilisation en surface 
sous forme d’hydroxydes de bore. Le domaine linéaire (2) correspond alors à l’oxydation 
100 µm
SiC
BN
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active de BN saturé en espèces hydratées (à partir de la durée pour laquelle le changement de 
pente est observé sur les courbes) (figure 11). La durée tchangement de pente est donc notée tsaturation 
par la suite. 
 
Figure 11 – Réactions chimiques mises en jeu dans les deux domaines linéaires sur les courbes de variation de masse en 
fonction du temps durant l’oxyda tion/corrosion de BN sous «air humide» à haute température [Willemin_2016]  
Dans le modèle, il est supposé que, la volatilisation de BNOH sous forme 
d’hydroxydes de bore étant un phénomène surfacique uniforme, la valeur de l’aire de 
l’échantillon exposée au flux n’évolue pas en cours d’oxydation/corrosion. La même quantité 
de BN est consommée durant les deux régimes correspondant aux deux domaines linéaires (1) 
et (2) sur les courbes m/S = f(t). Seul le bilan massique global des réactions mises en jeu est 
modifié, avec Mdomaine 2 > Mdomaine 1. D’après les équations bilan données en figure 11, 
l’épaisseur de BN consommée par unité de temps peut être déduite de la vitesse de perte de 
masse extraite du premier domaine linéaire (1) par la relation : 
           
      
  
   
               (eq 1) 
avec : 
 kBN cons l’épaisseur de BN consommé par unité de temps (µm.h
-1), 
 k1 la vitesse de perte de masse du premier domaine linéaire (1) des courbes 
m/S = f(t) (mg.cm-2.h-1), 
 ρBN la masse volumique de BN (g.cm
-3).  
L’épaisseur de BN consommé par unité de temps sur l’échantillon analysé à 800°C 
sous 10 kPa de vapeur d’eau est ainsi d’environ 5,8 µm.h-1. Ce résultat est cohérent entre les 
deux essais réalisés (figures 7 et 9). Par ailleurs, il peut être confirmé que l’inflexion visible 
sur la courbe de variation de masse de l’échantillon sur la fin du second domaine 
d’oxydation/corrosion (Oxydation/corrosion B de la figure 9) correspond à une consommation 
BN
BNOH
BN (s) + O2 (g) + H2O (g)→ BNOH (s)
BNOH (s) + O2 (g)+ H2O (g)→ HxByOz
1
 BN (s) + O2 (g) + H2O (g) → HxByOz
∆M1= -M( BN )
Substrate
BNOH
BNOH (s) + O2 (g)+ H2O (g)→ HxByOz
2
∆M2= -M( BNOH )Substrate
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quasi complète du dépôt : au bout d’environ 1h42 d’oxydation/corrosion au total, l’épaisseur 
de BN consommé est d’environ 10 µm (avec einitiale  10 µm). 
Une fois les phénomènes régissant les mécanismes d’oxydation/corrosion sous « air 
humide » (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à haute température de BN compris, l’intérêt a 
été porté à l’établissement de relations entre sa résistance à l’oxydation/corrosion et sa 
microstructure. 
 
1.2) Relations résistance à l’oxydation/corrosion sous air humide / microstructure 
de BN 
 
Dans le but d’établir des relations entre microstructure et résistance à 
l’oxydation/corrosion de BN, l’influence de chacun des paramètres structuraux, évalués 
durant la thèse pour caractériser le degré de cristallisation de BN, a été prise en compte pour 
analyser et classifier les valeurs de vitesse d’oxydation/corrosion. Un inventaire de l’ensemble 
des paramètres structuraux des divers dépôts élaborés (environ 60 couches minces ont été 
considérées ici) durant la thèse a été réalisé (figure 12).  
 
Figure 12 - Tracé Lc = f(d(002)) des dépôts BN plans élaborés durant la thèse 
Le tracé de la figure 12 permet de repérer facilement les dépôts présentant des longueurs de 
cohérence moyennes différentes à d(002) similaire, et inversement. Des dépôts présentant de 
nettes différences de Lc, à d(002) similaire sont disponibles parmi les mieux cristallisés. En 
revanche, l’inverse paraît plus difficilement envisageable. En effet, compte tenu de 
l’incertitude de mesure sur les valeurs de d(002) (± 0,001 nm), les seuls dépôts qui semblent 
présenter des différences suffisamment nettes de d(002), à Lc constante, sont tous très 
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faiblement organisés voire amorphes. Ainsi, il paraît peu probable de mettre en évidence des 
différences significatives de résistance à l’oxydation/corrosion entre ces couches minces.  
Pour établir des relations entre microstructure de BN et sa résistance à 
l’oxydation/corrosion en présence d’humidité, les influences du degré de cristallisation global, 
de la taille moyenne des cristallites (Lc), et de l’homogénéité structurale des dépôts ont été 
prises en compte.  
1.2.a) Influence du degré de cristallisation global  
 
Pour juger de l’influence du degré de cristallisation global de BN sur sa résistance à 
l’oxydation/corrosion, deux dépôts plans présentant des paramètres Lc et d(002) bien différents 
ont été sélectionnés (tableau 3).  
 Lc (nm) d(002) (nm) η Vitesse de dépôt (µm.h
-1
) Epaisseur (µm) Surface (cm
2
) 
BN1 2,1 (± 0,1) 0,343 (± 0,001) 0,6 1,0 (± 0,1)  10  0,32 
BN2 9,8 (± 0,1) 0,336 (± 0,001) 0,5 3,5 (± 0,2)  7  0,34 
Tableau 3 - Paramètres structuraux des dépôts BN1 et BN2 avant test d'oxydation/corrosion sous «air humide» à 800°C 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) 
Les courbes de variation de masse par unité de surface associées à ces dépôts 
présentent des allures similaires. Le dépôt BN2, mieux organisé, présente une cinétique 
globale de perte de masse, et respectivement des vitesses de perte de masse, nettement plus 
faibles que le dépôt BN1 (figure 13, tableau 4).  
 
Figure 13 - Variation de masse par unité de surface en fonction du temps des dépôts BN1 et BN2 sous «air humide» 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C 
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Par conséquent, l’épaisseur de nitrure de bore consommée en fonction du temps (kBN cons) 
diminue lorsque le degré de cristallisation global du dépôt augmente : la résistance à 
l’oxydation/corrosion de BN sous « air humide » dépend de son degré de cristallisation. Ce 
résultat est en accord avec les données de la littérature [Cofer_1995].  
 k1 (mg.cm
-2
.h
-1
) k2 (mg.cm
-2
.h
-1
) tsaturation (min) kBN cons (µm.h
-1
) 
BN1 -1,32 (± 0,10) -3,82 (± 0,10)  40 5,8 (± 0,3)  
BN2 -0,24 (± 0,01) -0,32 (± 0,01)  43 1,1 (± 0,1)  
Tableau 4 - Vitesses de variation de masse par unité de surface en fonction du temps et épaisseur de BN consommé pour les 
dépôts BN1 et BN2 durant un test d'oxydation/corrosion à 800°C et 10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2 
Les épaisseurs initiales des dépôts BN1 et BN2 valent respectivement 10 µm et 7 µm. 
La durée à partir de laquelle le dépôt est saturé en espèces hydratées (tsaturation) est légèrement 
moins élevée pour BN2 que pour BN1 (tsaturation BN2 ≈ 0,9 x tsaturation BN1), alors que l’écart entre 
les épaisseurs des deux échantillons est plus marqué (eBN1 ≈ 1,4 x eBN2). De plus, la perte de 
masse enregistrée en fin d’essai, c'est-à-dire lors du passage d’atmosphère oxydante humide à 
atmosphère inerte, est nettement plus importante dans le cas de BN1.  
En effet, mdésorption BN1  1,8 x m désortpion BN2, alors que eBN1 ≈ 1,4 x eBN2. Ainsi, la quantité 
d’espèces hydratées absorbées par les dépôts durant l’essai ne semble pas uniquement liée à 
leur épaisseur. Selon toute vraissemblance, plus le degré de cristallisation de BN est élevé, 
moins la couche mince est perméable à ces espèces.  
Comme souligné en 1.1), le dépôt BN1 apparaît fissuré suite à l’essai 
d’oxydation/corrosion, alors que le dépôt BN2 ne l’est pas (figure 14(a)). Néanmoins, des 
piqûres extrêmement fines de corrosion semblent visibles à la surface du dépôt BN2 (figure 
14(b)). Aucune évolution de la rugosité des dépôts après essai d’oxydation/corrosion n’est 
détectée. 
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Figure 14 - Images MEB de la surface du dépôt BN2 après 1h15 d'oxydation/corrosion sous «air humide» 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C 
La fissuration des dépôts semble être plus probable pour un nitrure de bore faiblement 
organisé. Elle est certainement à relier à des variations de volume plus brutales, dans ce type 
de dépôt, au cours des processus d’absorption et désorption d’espèces hydratées. Ce point est 
vérifié vis-à-vis de la perte de masse plus importante enregistrée pour l’échantillon BN1, lors 
de l’étape de passage en atmosphère inerte (Ar) autour de l’échantillon (figure 13).  
Suite aux essais d’oxydation/corrosion sous « air humide » à haute température, les dépôts 
avec une trop fine épaisseur de couche résiduelle de BN ne peuvent être caractérisés par DRX 
en configuration standard. Les paramètres structuraux Lc et d(002) du dépôt BN2 sont quant à 
eux inchangés. En revanche, l’asymétrie du pic (002) de ce dépôt est légèrement réduite après 
l’essai d’oxydation/corrosion (figure 15), ce qui signifie, a priori, que la partie peu organisée 
du dépôt aurait été consommée préférentiellement par oxydation/corrosion. 
20 µm100 µm
(a) (b)
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Figure 15 - Diffractogrammes RX du dépôt BN2 avant et après 1h15 d'oxydation/corrosion sous «air humide» 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C 
La présence éventuelle de piqûres de corrosion submicroniques à la surface du dépôt après 
essai d’oxydation/corrosion pourrait être une des conséquences de cette consommation 
préférentielle, en surface. 
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1.2.b) Influence de la longueur de cohérence (Lc) 
 
Afin d’analyser l’influence de la longueur de cohérence moyenne (Lc) de BN sur sa 
résistance à l’oxydation/corrosion, deux dépôts plans présentant des paramètres Lc différents, 
mais des valeurs de d(002) et η similaires, ont été sélectionnés (tableau 5).  
 Lc (nm) d(002) (nm) η Vitesse de dépôt (µm.h
-1
) Epaisseur (µm) Surface (cm
2
) 
BN2 9,8 (± 0,1) 0,336 (± 0,001) 0,5 3,5 (± 0,2)  7  0,34 
BN3 4,4 (± 0,1) 0,337 (± 0,001) 0,5 3,0 (± 0,1)  6  0,35 
Tableau 5 - Paramètres structuraux des dépôts BN2 et BN3 avant test d'oxydation/corrosion sous «air humide» à 800°C 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) 
Les courbes de variation de masse par unité de surface associées à ces deux dépôts 
présentent également des allures similaires, avec les deux domaines (1) et (2) 
d’oxydation/corrosion décrits précédemment. Le dépôt BN2, caractérisé par un degré de 
cristallisation supérieur, présente une cinétique de perte de masse plus faible que le dépôt 
BN3 dans le domaine linéaire (2) (figure 16).  
 
Figure 16 - Variation de masse par unité de surface en fonction du temps des dépôts BN2 et BN3 sous «air humide» 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C 
Les valeurs des vitesses de perte de masse par unité de surface associées au premier domaine 
linéaire (1), et respectivement celles des épaisseurs de BN consommé par unité de temps, sont 
très proches pour les deux dépôts (tableau 6). Ainsi, la longueur de cohérence moyenne Lc du 
nitrure de bore ne semble pas être un paramètre d’influence majeure sur sa résistance à 
l’oxydation/corrosion à haute température. 
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 k1 (mg.cm
-2
.h
-1
) k2 (mg.cm
-2
.h
-1
) tsaturation (min) kBN cons (µm.h
-1
) 
BN2 -0,24 (± 0,01) -0,32 (± 0,01)  43 1,1 (± 0,1)  
BN3 -0,26 (± 0,02) -0,72 (± 0,04)  36 1,2 (± 0,1) 
Tableau 6 - Vitesses de variation de masse par unité de surface en fonction du temps et épaisseur de BN consommé pour les 
dépôts BN2 et BN3 durant un test d'oxydation / corrosion sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C  
En revanche, la vitesse de perte de masse associée au second domaine linéaire (2) des 
courbes est nettement plus élevée dans le cas de BN3. Ceci traduit l’oxydation active d’un 
nitrure de bore nettement plus hydraté, avec k2(BN3) ≈ 2,25 x k2(BN2). Il est à noter que le 
rapport des longueurs de cohérence moyennes Lc (Lc(BN2) ≈ 2,2 x Lc(BN3)) est très proche 
du rapport des vitesses de perte de masse associées au second domaine linéaire (2). Une 
corrélation semble donc exister entre la taille moyenne des cristallites dans les dépôts et la 
quantité d’espèces OH absorbées. Il est alors probable que la taille moyenne des grains dans 
le dépôt BN3 soit plus petite que dans le dépôt BN2. Dans ce cas, la concentration de joints de 
grains est plus élevée dans le dépôt BN3. Ainsi, les joints de grains pourraient être des lieux 
préférentiels de diffusion/fixation des espèces hydratées au sein des dépôts. Les temps de 
saturation, relativement proches pour les deux dépôts, ne semblent pas être directement reliés 
à la quantité d’espèces OH fixées. 
Comme précédemment, dès que le degré de cristallisation peut être considéré comme 
élevé, le dépôt BN3 n’apparaît pas fissuré (figure 17). De plus, la légère amélioration de son 
homogénéité structurale semble également à relier à une consommation préférentielle de la 
partie peu organisée du dépôt en surface. Aucune évolution de la rugosité du dépôt BN3 n’a 
pu être décelée après oxydation/corrosion. 
 
Figure 17 - Image MEB de la surface du dépôt BN3 après 1h15 d'oxydation/corrosion sous «air humide» 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C 
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1.2.c) Influence de l’homogénéité structurale  
 
Trois dépôts ont été considérés dans cette partie (tableau 7). Les dépôts BN2 et BN4 
présentent des degrés de cristallisation très proches, mais l’échantillon BN4 possède une 
homogénéité structurale plus élevée. Le dépôt BN5 semble légèrement mieux cristallisé que 
les deux précédents, mais son homogénéité structurale est médiocre. L’évaluation de la 
résistance à l’oxydation/corrosion en présence d’humidité de ces trois couches minces a 
permis de juger de la criticité du paramètre homogénéité structurale.  
 Lc (nm) d(002) (nm) η Vitesse de dépôt (µm.h
-1
) 
Epaisseur 
(µm) 
Surface 
(cm
2
) 
BN2 
9,8  
(± 0,1) 
0,336  
(± 0,001) 
0,5 3,5 (± 0,2)  7  0,34 
BN4 
10,1  
(± 0,1) 
0,337  
(± 0,001) 
0,8 4,1 (± 0,1)  7  0,34 
BN5 
12,2  
(± 0,1) 
0,335  
(± 0,001) 
0,3 5,3 (± 0,2)  10  0,32 
Tableau 7 - Paramètres structuraux des dépôts BN2, BN4 et BN5 avant test d'oxydation/corrosion sous «air humide» 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C  
Le dépôt BN4, qui présente a priori l’homogénéité structurale la plus élevée (tableau 7) 
semble être le plus résistant à l’oxydation/corrosion (figure 18).  
 
Figure 18 - Variation de masse par unité de surface en fonction du temps des dépôts BN2, BN4 et BN5 sous «air humide»      
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C 
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En effet, la vitesse de consommation de BN (domaine (1)) de cet échantillon est nettement 
inférieure à celles de BN2 et BN5 (tableau 8). Le dépôt BN5, qui possède l’homogénéité 
structurale la plus faible, est le plus sensible à l’oxydation/corrosion, bien que ce dépôt 
paraisse globalement légèrement plus cristallisé que les deux autres échantillons, au regard de 
ses paramètres Lc et d(002). Ainsi, le paramètre « homogénéité structurale » semble être un 
paramètre ayant un fort impact sur la résistance à l’oxydation/corrosion de BN à haute 
température. 
 k1 (mg.cm
-2
.h
-1
) k2 (mg.cm
-2
.h
-1
) (k2 – k1) (mg.cm
-2
.h
-1
) tsaturation (min) kBN cons (µm.h
-1
) 
BN2 -0,24 (± 0,01) -0,32 (± 0,01) 0,08 (± 0,02)  43 1,1 (± 0,1)  
BN4 -0,05 (± 0,01) -0,11 (± 0,01) 0,06 (± 0,02)  50 0,2 (± 0,1) 
BN5 -0,28 (± 0,02) -0,48 (± 0,03) 0,2 (± 0,05)  36 1,3 (± 0,1) 
Tableau 8 - Vitesses de variation de masse par unité de surface en fonction du temps et épaisseur de BN consommé pour les 
dépôts BN2, BN4 et BN5 durant un test d'oxydation / corrosion sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 
800°C 
Bien que l’épaisseur de l’échantillon BN5 soit supérieure à celles des échantillons BN2 et 
BN4, le dépôt BN5 semble plus rapidement saturé en espèces absorbées. Respectivement, la 
valeur élevée de la vitesse k2 traduirait une quantité d’espèces de type OH absorbées 
supérieure. La vitesse k2 (ou plus précisément (k2-k1), représentant la quantité d’espèces 
absorbées en mg/cm2.h-1), associée au second domaine linéaire des courbes, semble de plus en 
plus faible lorsque l’homogénéité structurale des dépôts augmente. Comme avancé 
précédemment, ce phénomène pourrait être à relier à la concentration de joints de grains dans 
les dépôts. Les grains paraissent en effet plus gros dans le dépôt BN4 que dans le dépôt BN5 
(figure 19). 
 
Figure 19 - Images MEB de la surface des dépôts après 1h15 d'oxydation/corrosion sous «air humide» 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C. (a) BN4 et (b) BN5 
Suite à l’essai d’oxydation/corrosion, la microstructure du dépôt BN4 ne semble pas 
avoir évolué, alors que le dépôt BN5 semble présenter une homogénéité structurale, et une 
longueur de cohérence moyenne (Lc) légèrement plus élevées (13,3 (± 0,1) nm au lieu de 
12,2 (± 0,1) nm avant oxydation/corrosion) (figure 20). 
30 µm
(b)(a)
10 µm
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Figure 20 - Diffractogrammes RX des dépôts BN4 et BN5 avant et après 1h15 d'oxydation/corrosion sous  «air humide» 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C 
Ce résultat est en bon accord avec les précédents : tout comme pour BN2, le dépôt BN5 
semble avoir subi une consommation préférentielle en surface des zones faiblement 
organisées. En revanche, le dépôt BN4 présente des paramètres structuraux (Lc, d(002) et 
homogénéité structurale) identiques avant et après essai d’oxydation/corrosion sous « air 
humide ». Un dépôt de structure homogène semble, logiquement, s’oxyder de manière 
homogène, alors que les dépôts d’homogénéité réduite s’oxydent a priori de manière 
hétérogène, avec consommation préférentielle des zones peu organisées. Cette consommation 
hétérogène pourrait avoir pour conséquence la création de nombreuses piqûres de corrosion 
submicroniques sur l’échantillon.  
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1.2.d) Bilan et discussion 
 
Dans cette partie, l’impact de différents paramètres structuraux de BN sur sa résistance 
à l’oxydation/corrosion en présence d’humidité a été appréhendé :  
 la longueur de cohérence moyenne (Lc) n’influence pas de manière 
significative la résistance à l’oxydation/corrosion de BN, mais seulement la 
quantité d’espèces hydratées absorbées dans les dépôts,  
 l’homogénéité structurale des échantillons, qui n’est habituellement pas 
considérée, a un net impact sur leur résistance à l’oxydation/corrosion : plus les 
dépôts présentent une structure homogène, plus leur résistance à 
l’oxydation/corrosion est élevée. 
Comme mentionné dans la littérature, le degré de cristallisation global de BN, évalué 
par la quantification de sa longueur de cohérence moyenne (Lc) et de la distance 
interréticulaire de ses plans (002) (d(002)), a un fort impact sur sa résistance à 
l’oxydation/corrosion à haute température, en présence de vapeur d’eau [Cofer_1995]. 
Toutefois, pour une distance interréticulaire et une homogénéité structurale fixées, la longueur 
de cohérence moyenne ne semble quasiment pas avoir d’effet sur la vitesse de récession des 
dépôts.  
Pour un couple (Lc, d(002)) fixé, l’homogénéité structurale a un effet significatif sur la 
résistance à l’oxydation/corrosion des dépôts. Plus les arrangements structuraux sont 
homogènes, plus la résistance à l’oxydation/corrosion est élevée. De plus, une consommation 
préférentielle des zones faiblement organisées durant les essais d’oxydation/corrosion 
(traduite par une augmentation de l’homogénéité structurale et parfois, de la longueur de 
cohérence moyenne) a été détectée pour les dépôts présentant une homogénéité structurale 
limitée. De même, la surface du dépôt d’homogénéité structurale la plus élevée semble 
présenter moins de piqûres de corrosion que les dépôts d’homogénéité structurale plus faible. 
Ceci pourrait être une conséquence de la consommation préférentielle en surface des parties 
peu organisées des dépôts durant les essais d’oxydation/corrosion à haute température, en 
présence d’humidité. Toutefois, une reconstruction de la topologie de surface des dépôts, 
après oxydation, par microscopie à force atomique semble nécessaire pour conclure sur ce 
point. 
Afin d’optimiser sa résistance à l’oxydation, le nitrure de bore doit donc a priori 
présenter des distances interréticulaires les plus faibles possibles, et une homogénéité 
structurale élevée. La longueur de cohérence moyenne des dépôts est un paramètre de second 
ordre vis-à-vis de leur résistance à l’oxydation. 
Toutefois, quel que soit l’état de cristallisation des dépôts, le nitrure de bore reste 
sensible à l’oxydation/corrosion, ce qui ne paraît pas satisfaisant pour son utilisation comme 
matériau d’interphase  (couche très fine) dans des CMC visant des durées de vies élevées. Une 
autre voie pour améliorer la stabilité de BN en présence de vapeur d’eau, à haute température, 
est l’ajout d’hétéroéléments permettant de modifier la composition chimique des oxydes 
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condensés, et la rétention de B2O3. Comme mentionné précédemment, l’élément envisagé  
pour cela est l’aluminium. 
2) Oxydation/corrosion de dépôts B(Al)N 
 
Les essais d’oxydation/corrosionont été réalisés avec le même mélange gazeux utilisé 
que pour BN (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2). La température a ponctuellement été élevée 
à 1000°C de manière à favoriser la formation des composés définis attendus (cf chapitre 1).  
Les dépôts utilisés sont ceux contenant le plus d’aluminium ( 9%at.). Leur 
composition chimique initiale, évaluée en EDS, est rappelée dans le tableau 9. Le degré de 
cristallisation résiduel de BN dans ces dépôts est très similaire à celui du dépôt précédent le 
moins cristallisé (BN1). L’état de surface des échantillons est différent de celui d’un nitrure 
de bore faiblement organisé, et présente une rugosité légèrement plus marquée (figure 21).  
 B (%at.) C (%at.) N (%at.) O (%at.) Al (%at.) 
BN 46 (± 1,5) 4 (± 1,5) 46 (± 1,5) 4 (± 1,5) 0 (± 1,5) 
B(Al)N 39 (± 1,5) 3 (± 1,5) 47 (± 1,5) 2 (± 1,5) 9 (± 1,5) 
Tableau 9 - Compositions chimiques mesurées par EDS d'un dépôt BN1 et d'un dépôt B(Al)N typiquement utilisé pour les 
essais d'oxydation/corrosion 
 
Figure 21 - Image MEB de la surface d'un dépôt B(Al)N contenant 9 %at. d'aluminium 
 
 
 
 
50 µm
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2.1) Essai d’oxydation/corrosion sous « air humide » à 800°C 
 
Le premier dépôt B(Al)N (e  15 µm et S = 0,32 cm2) a subi un essai 
d’oxydation/corrosion de 4h30. La courbe de variation de masse de l’échantillon en fonction 
du temps (figure 22) présente un changement de pente à partir de 2h, où une diminution de 
25% de la pente est visible (la pente passe de -0,16 (± 0,01) à -0,12 (± 0,01) mg.cm-2.h-1). 
 
Figure 22 - Variation de masse par unité de surface en fonction du temps d’un dépôt B(Al)N (9% at. Al) sous «air humide»    
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2)  à 800°C.  
Les réactions envisagées lors de l’oxydation/corrosion de dépôts B(Al)N en présence 
d’humidité à haute température sont les suivantes :  
 
2BN (s) + 3/2O2 (g)  B2O3 (l) + N2 (g)↑                    (1) 
2AlN (s) + 3/2O2 (g)  Al2O3 (s) + N2 (g)↑                 (2) 
2Al2O3 (s) + B2O3 (l)  Al4B2O9 (s)                          (3) 
B2O3 (l) + H2O (g)  HxByOz (g)↑                             (4) 
Pour faciliter l’exploitation quantitative des variations de masse, il sera supposé que 
les échantillons sont des co-dépôts AlN-BN, constitués d’environ 80% molaires de nitrure de 
bore et 20% molaires de nitrure d’aluminium. En considérant l’oxydation/corrosion 
homogène d’une mole de B(Al)N, les réactions 1 et 2 donnent respectivement lieu à la 
formation de 0,4 mole de B2O3 et 0,1 mole de Al2O3. Deux scénarios d’oxydation/corrosion 
sont alors envisageables, la réaction 3 se produisant ou non.  
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Dans le cas où la réaction (3) n’a pas lieu, c'est-à-dire à basse température (T ≤ 900°C 
[Grente_2004]), tout le B2O3 formé se volatilise (la réaction de stabilisation avec Al2O3 n’est 
pas cinétiquement favorable), et le bilan massique de l’oxydation/corrosionde B(Al)N sous 
« air humide » s’écrit :  
Mréaction = 0,1 x MAl2O3 – 0,8 x MBN – 0,2 x MAlN = -17,8 g/mol consommée      (éq.1) 
Si la réaction (3) se produit, c'est-à-dire à T ≥ 900°C [Grente_2004], toute l’alumine 
formée par oxydation/corrosion d’AlN est transformée en Al4B2O9 par réaction avec une 
partie du B2O3 formé par oxydation/corrosionde BN. Ainsi, 0,05 mole de composé défini 
Al4B2O9 sont formées et 0,35 mole de B2O3 sera entièrement volatilisée. Le bilan massique de 
l’oxydation/corrosionde B(Al)N sous « air humide » s’écrit alors :  
Mréaction = 0,05 x MAl4B2O9 – 0,8 x MBN – 0,2 x MAlN = -14,4 g/mol consommée (éq.2) 
Dans les deux cas, un bilan massique global négatif est calculé, et une perte de masse 
est attendue après oxydation/corrosion du matériau. Pour la composition initiale 
80%mol. BN-20%mol. AlN, une prise de masse ou une masse constante serait le signe d’une 
passivation de la surface du dépôt durant son oxydation, ce qui n’est pas le cas d’après la 
variation de masse observée. 
Le mélange oxyde formé (0,1 mole de Al2O3 et 0,4 mole de B2O3) équivaut à une 
composition massique d’environ 50%Al2O3/50%B2O3. D’après le diagramme de phase du 
système Al2O3/B2O3 donné en chapitre 1, ce mélange peut donner lieu à la formation du 
composé défini Al4B2O9 et d’une phase liquide, certainement composée en grande majorité de 
B2O3. Cependant, la cinétique de formation du composé défini reste très faible à 800°C 
[Grente_2004]. La légère diminution de vitesse de perte de masse observable après 2h d’essai 
(figure 22) pourrait toutefois être la conséquence du piégeage d’une petite partie de B2O3 
formé par oxydation/corrosion de BN dans des cristaux de composés définis (2Al2O3.B2O3), 
qui se formeraient en quantité significative sur un temps suffisamment long. Si tel est le cas, 
le rapport de diminution de la vitesse de perte de masse serait théoriquement, au maximum 
égal à environ 19% ((17,8 – 14,4) / 17,8). 
Le volume molaire de B(Al)N, suivant une loi des mélanges, s’écrit : 
                                            
          
     
  
          
      
                           (éq. 3) 
Globalement, la quantité de B(Al)N consommé est obtenue par la relation :  
                                                   
        
         
                                        (éq.4) 
Ainsi, après 4h30 à 800°C sous le mélange gazeux 10kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2, la 
quantité de B(Al)N consommé vaut environ 2,35 x 10-5 mol (mtot ATG = 0,42 mg). 
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D’après la réaction (2) (et toujours en supposant que (3) ne se produit pas), la quantité 
d’alumine formée pour 1 mole de B(Al)N consommé vaut 0,1 mole. Ainsi, l’épaisseur 
d’alumine formée, et supposée dense, se calcule par la relation : 
                                    
                    
     
   
        
        
                       (éq.5) 
Enfin, l’épaisseur de B(Al)N consommé peut être déduite de l’expression :  
                                                     
                            
    
                          (éq.6) 
 
Ainsi, d’après les valeurs déduites des courbes ATG, environ 8,5 µm de B(Al)N ont dû être 
consommés, et environ 1,9 µm d’alumine formés (en considérant que (3) ne se produit pas, et 
que la couche d’alumine est dense).  
Après l’essai d’oxydation, des traces d’oxyde sont visibles en surface du dépôt 
(figure 23). La composition chimique mesurée par EDS est homogène en surface, malgré la 
présence nette de traces d’oxyde ou non. D’après cette analyse, la couche oxyde en surface de 
dépôt semble majoritairement composée d’alumine (tableau 10). Ni la spectroscopie Raman, 
ni la diffraction des rayons X n’ont permis de révéler la présence du composé défini Al4B2O9. 
 
Figure 23 - Images MEB de la surface du dépôt B(Al)N après 4h30 d'oxydation/corrosion sous air humide 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2)  à 800°C. (a) vue représentative de l'ensemble du dépôt (b) traces d'oxyde 
 
B (%at.) N (%at.) O (%at.) Al (%at.) 
11 (± 1,5) 8 (± 1,5) 50 (± 1,5) 30 (± 1,5) 
Tableau 10 - Composition chimique obtenue par EDS en surface de dépôt B(Al)N après 4h30 d'oxydation/corrosion sous 
«air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C 
 
20 µm50 µm
(a) (b)
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Afin de pouvoir juger de l’épaisseur de dépôt affecté par l’oxydation, et confronter 
cette valeur aux valeurs déduites des courbes ATG précédemment, des observations en 
section de l’échantillon oxydé ont été réalisées. Pour ce faire, l’échantillon a été enrobé dans 
une résine époxy, et sa section a subi un polissage ionique.  
Les observations révèlent une couche oxyde, d’environ 1,6 (± 0,1) µm, et une 
épaisseur de dépôt B(Al)N intact d’environ 7,4 (± 0,1) µm (figure 24). L’épaisseur de B(Al)N 
consommé mesurée (environ 7,6 µm) est assez éloignée de celle prédite par le calcul (environ 
8,5 µm). Toutefois, l’épaisseur initiale de dépôt annoncée a été déduite de la cinétique de 
dépôt, évaluée sur fil Hi-Nicalon S, dans les conditions d’élaboration sélectionnées. Ainsi, 
une incertitude non négligeable pourrait exister sur cette valeur. De même, un écart existe 
entre l’épaisseur de la couche oxyde mesurée  (1,6 µm) et celle déterminée par le calcul 
(1,9 µm) si elle n’était formée que d’alumine. Cependant, ce calcul a été mené en supposant la 
couche d’alumine dense.  
La couche oxyde est composée en majorité de carbone et d’oxygène. A priori, ce 
résultat révèle que la résine époxy s’est infiltrée dans cette couche de dépôt durant la 
préparation précédent le polissage ionique. La couche oxyde formée est donc 
vraissemblablement poreuse, et n’empêche pas la consommation du dépôt sous-jacent (en 
accord avec une cinétique linéaire). Ce point confirme l’hypothèse que le calcul d’épaisseur 
de la couche oxyde formée ait pu être faussé. De même, la diminution de la vitesse de perte de 
masse au bout de 2h d’essai semble être due à un léger ralentissement de la diffusion 
d’espèces oxydantes vers la surface de dépôt sain, engendré par l’augmentation d’épaisseur de 
la couche d’alumine poreuse. La couche de dépôt « sain » a une composition chimique très 
proche de celle initialement mesurée, bien que la proportion d’oxygène y soit légèrement 
supérieure après oxydation/corrosion (8% at. au lieu de 2% at.). Ainsi, le front d’oxydation 
peut être jugé relativement homogène.  
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Figure 24 - Image MEB de la section d'un dépôt B(Al)N après 4h30 d'oxydation/corrosion sous «air humide» 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C 
Une décohésion est visible entre les couches de dépôt oxydé et sain et s’est 
vraisemblablement créée durant la préparation de l’échantillon pour le polissage ionique.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Résine epoxy
Couche oxyde
Décohésion
B(Al)N « sain »
Substrat
10 µm
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2.2) Essai d’oxydation/corrosion sous air humide à 1000°C 
 
De manière à placer le système dans des conditions plus favorables à la formation de 
cristaux du composé Al4B2O9, un essai d’oxydation/corrosion sur un échantillon B(Al)N (e  
10 µm et S = 0,34 cm2), de composition chimique similaire, a été réalisé à 1000°C. Deux 
changements de pente, ainsi qu’un ralentissement  de la vitesse de perte de masse en fin 
d’essai, sont visibles sur la courbe de variation de masse en fonction du temps (figure 25).  
 
Figure 25 - Variation de masse par unité de surface en fonction du temps d’un dépôt B(Al)N (9% at. Al) sous «air humide»    
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 1000°C 
La première pente est certainement due à l’oxydation/corrosion d’un résidu de colle 
carbone, utilisée pour fixer les substrats dans le réacteur CVD, durant l’élaboration des 
couches minces. Suite au premier changement de pente, par analogie avec 
l’oxydation/corrosion de BN, la variation de masse résulte d’une compétition entre absorption 
d’espèces hydratées et oxydation/corrosion du dépôt (i.e. formation de cristaux de borate 
d’aluminium et volatilisation de B2O3 restant). Le second changement de pente pourrait alors 
être le signe que le dépôt est saturé en espèces hydratées, et la variation de masse est alors 
uniquement due à l’oxydation/corrosion de la couche mince. Enfin, l’abaissement progressif 
de la vitesse de perte de masse qui s’en suit pourrait être dû à la mise en place d’une couche 
d’oxyde protectrice.  
Suite à cet essai d’oxydation, l’aspect de surface du dépôt a nettement évolué 
(figure 26). L’échantillon est composé de cristaux aciculaires, de plus ou moins grandes 
dimensions suivant les zones observées. La composition chimique de ces cristaux obtenue par 
EDS correspond à celle du composé défini Al4B2O9 (tableau 11). 
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Figure 26 - Images MEB de la surface du dépôt B(Al)N après 1h15 d'oxydation/corrosion sous «air humide» 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2)  à 1000°C. (a) petit cristaux de composé défini (b) gros cristaux de composé défini  
 
B (%at.) N (%at.) O (%at.) Al (%at.) 
13 (± 1,5) 3 (± 1,5) 57 (± 1,5) 26 (± 1,5) 
Tableau 11 - Composition chimique obtenue par EDS en surface de dépôt B(Al)N après 1h15 d'oxydation/corrosion sous 
« air humide » (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 1000°C 
Les cristaux de composé défini permettent la rétention d’une partie de B2O3 formé. En 
effet, en considérant la réaction (3), pour 1 mole de B(Al)N, 0,4 mole de B2O3 et 0,05 mole 
du composé Al4B2O9 sont formées. Ainsi, 12,5 % de B2O3 formé par oxydation/corrosion de 
BN est piégé dans le composé défini.  
Cependant, après 1h d’oxydation/corrosion sous 10kPa H2O/20 kPa O2/ 70 kPa N2 à 
1000°C, ces cristaux aciculaires forment une couche poreuse, et non uniforme en surface de 
dépôt, qui ne joue que peu efficacement le rôle de barrière de diffusion, et n’empêche pas la 
consommation du dépôt B(Al)N sous-jacent. 
Ainsi, l’ajout d’aluminium au nitrure de bore, dans les proportions obtenues durant la 
thèse, ne permettrait pas de protéger efficacement un dépôt d’interphase de 
l’oxydation/corrosion à haute température sur des temps courts (de l’ordre de quelques 
heures). L’utilisation d’un autre précurseur que le TMA, pourrait être envisagée dans de 
futurs travaux, afin d’obtenir un taux d’aluminium plus important dans les dépôts B(Al)N , de 
manière à former une couche oxyde plus dense, donc plus passivante. 
 
 
  
20 µm10 µm
(a) (b)
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III) Tests sous atmosphère corrosive de dépôts 
multicouches sur substrats alvéolaires 
 
1) Revêtements multicouches SiC/BN/SiC 
 
1.1) Contribution de l’oxydation/corrosion intrinsèque du carbure de silicium  
 
En accord avec la procédure décrite en début de chapitre, afin d’accéder uniquement 
aux variations de masses liées à l’oxydation/corrosion en section du dépôt BN, la contribution 
de l’oxydation des surfaces en SiC doit être soustraite de la variation de masse globale 
enregistrée. Pour cela, des substrats uniquement recouverts de SiC CVD ont été oxydés sous 
10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2 à 800 et 1000°C. 
Comme attendu, l’oxydation du SiC donne lieu à une légère prise de masse, qui suit 
une loi parabolique [Opila_1997] (figure 27) du fait du rôle de barrière de diffusion de la 
silice formée en surface du carbure de silicium, dès les premiers instants de l’essai 
d’oxydation. Les épaisseurs de silice formée au bout de 60h sont respectivement d’environ 30 
à 40 nm pour l’essai réalisé à 800°C et d’environ 60 nm lorsque la température d’oxydation 
est portée à 1000°C.  
 
Figure 27 - Variation de masse par unité de surface en fonction du temps d’un dépôt de SiC sur substrat alvéolaire sous  
«air humide»  (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C (S = 2,64 cm
2) et  à 1000°C (S = 3,46 cm2) 
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1.2) Dépôts BN épais : résistance à l’oxydation / corrosion de BN dans la direction 
de ses plans (002) 
 
Dans cette partie, des dépôts de microstructures équivalentes à celles des échantillons 
BN1 et BN4 ont été considérés (tableau 12). Le dépôt BN4 possède un degré d’anisotropie 
plus marqué que le dépôt BN1, puisqu’il est élaboré à plus haute température (1200°C contre 
900°C pour BN1). Pour rappel, l’épaisseur des couches de nitrure de bore entre les couches de 
SiC est fixée à 4 µm. 
 Lc (nm) d(002) (nm) η Vitesse de dépôt (µm.h
-1
) 
Surface de BN 
exposée (cm
2
) 
BN1 2,1 (± 0,1) 0,343 (± 0,001) 0,6 1,0 (± 0,1)  1,1 x 10
-3
 
BN4 10,1 (± 0,1) 0,337 (± 0,001) 0,8 3,5 (± 0,2)  7 x 10
-4
 
Tableau 12 - Paramètres structuraux avant oxydation/corrosion à 800°C (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) et surfaces des 
dépôts BN exposées au flux oxydant pour une épaisseur de 4 µm 
Quel que soit le revêtement multicouche, la section du matériau (i.e. la section polie 
du matériau après élaboration de manière à mettre les 3 couches en contact avec l’atmosphère 
oxydante), après avoir été exposée au flux oxydant dans l’ATG, fait logiquement apparaître 
un espace vide à la place du nitrure de bore présent avant oxydation, et une fine couche de 
silice en surface du carbure de silicium (figure 28).  
Dans chaque cas, une perte de masse linéaire en fonction du temps est mesurée durant 
les essais d’oxydation, avec toutefois un léger changement de pente en fin d’essai pour le 
revêtement multicouche comprenant BN4 (figure 29). Au bilan, après 60h d’essai, la variation 
de masse liée uniquement à l’oxydation/corrosion de la couche de nitrure de bore représente 
environ 99% de la variation de masse globale pour BN1, et 98% pour BN4 (soit 
respectivement mBN1 ≈ -0,60 mg et mBN4 ≈ -0,23 mg). Pour chaque courbe, une perte de 
masse un peu plus rapide est visible durant le début de l’essai : elle est attribuable à la 
volatilisation rapide de colle carbone résiduelle à la surface du substrat (le carbone s’oxyde 
rapidement à cette température, et de manière active). Cette pâte est en effet utilisée pour fixer 
l’échantillon à son support durant l’élaboration des dépôts. Malgré les efforts pour éliminer 
cette colle avant les essais d’oxydation, il arrive qu’une petite quantité reste à la surface de 
l’échantillon. Pour les revêtements multicouches suivants, un traitement thermique à moyenne 
température (500°C) sous air ambiant des échantillons a permis d’éliminer plus efficacement 
ces résidus de colle carbone. 
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Figure 28 – Images MEB de la section d’un revêtement multicouche SiC/BN/SiC. (a) avant oxydation/corrosion (b) après 
oxydation/corrosion sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kP a O2/ 70 kPa N2) à 800°C durant 60h. eBN = 4 µm 
 
Figure 29 - Variation de masse par unité de surface en fonction du temps de revêtements multicouches SiC/BN1/SiC et 
SiC/BN4/SiC sur substrat alvéolaire sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C. eBN = 4 µm,       
SBN1 = 1 x 10
-3 cm2 et    SBN4 = 7 x 10
-4 cm2. 
Ces résultats semblent indiquer que la formation de silice n’ influence pas 
significativement la vitesse d’oxydation/corrosion des couches de nitrure de bore (en limitant 
l’accès de l’oxygène par fermeture de l’espace entre les deux couches de SiC, ou en 
augmentant la capacité de B2O3 à protéger BN en se dissolvant dedans). De plus, les vitesses 
de perte de masse par unité de surface pour les deux essais (tableau 13) sont proches. En 
comparant cette configuration, où les faces parallèles aux plans (002) sont protégées par les 
couches de SiC, avec la configuration des dépôts plans, où la surface parallèle aux plans (002) 
est exposée à l’atmosphère oxydante humide, ces résultats indiquent que la vitesse 
d’oxydation/corrosion de BN1 serait environ 5 fois plus importante parallèlement à ses plans 
(002) que perpendiculairement à ces derniers, et environ 100 fois plus importante pour BN4, 
dont l’anisotropie est plus marquée. La vitesse de récession de la couche de nitrure de bore 
peut alors être calculée, en considérant l’oxydation active du nitrure de bore.  
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 k (mg.cm
-2
.h
-1
) kBN cons // (002) (µm.h
-1
) kBN cons ┴ (002) (µm.h
-1
) 
BN1 -7,31 (± 0,2) 29 (± 5)  5,8 (± 0,3) 
BN4 -5,11 (± 0,2) 21 (± 5) 0,2 (± 0,1) 
Tableau 13 - Vitesses de variation de masse par unité de surface en fonction du temps et longueur de BN consommé dans les 
revêtements multicouches SiC/BN1/SiC et SiC/BN4/SiC durant un test d'oxydation/corrosion sous «air humide» 
(10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C 
Il est mis en évidence que l’écart entre vitesse d’oxydation/corrosion de BN 
parallèlement et perpendiculairement à ses plans (002) est d’autant plus marqué que son degré 
de cristallisation augmente, du fait de sa forte anisotropie de structure.  
Une fois l’échantillon découpé perpendiculairement au plan d’oxydation, enrobé, et 
poli, le front d’oxydation a pu être repéré dans différentes zones. Quelle que soit la zone 
observée, une délimitation nette entre le nitrure de bore « sain » et la résine époxy est mise en 
évidence (figure 30). Aucune trace d’oxyde n’est détectée, et la résine a comblé le vide laissé 
par le nitrure de bore, après oxydation, durant l’enrobage de l’échantillon. Des fronts 
d’oxydation nets sont observés quel que soit le degré de cr istallisation du nitrure de bore 
(BN1 ou BN4). 
 
Figure 30 - Image MEB d'un front d'oxydation dans un revêtement multicouche SiC/BN/SiC après oxydation/corrosion 
pendant 60h à 800°C sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2). eBN = 4 µm 
Pour ces deux dépôts, une cartographie EDS fait apparaître plus clairement la 
délimitation entre la couche de nitrure de bore saine (présence d’azote) et la résine époxy. 
Une légère surconcentration d’oxygène est détectée aux interfaces entre les couches de 
carbure de silicium et la couche de résine époxy (i.e. initialement l’espace vide laissé par BN 
après oxydation). De même, des surconcentrations en oxygène et silicium, bien que plus 
ténues, sont détectées au niveau du front d’oxydation (figure 31). Il semble donc, qu’une 
quantité importante de silice recouvre les surfaces de SiC laissées libres par la disparition de 
BN, et qu’une faible quantité soit également présente au niveau du front d’oxydation. 
Toutefois, l’épaisseur de la couche ainsi formée est a  priori trop faible pour jouer le rôle de 
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barrière de diffusion vis-à-vis des espèces oxydantes à haute température, et ralentir la 
consommation par oxydation/corrosion de la couche de nitrure de bore. 
Cette configuration d’échantillon a permis de mesurer la longueur de nitrure de bore 
consommé par oxydation/corrosion à travers le matériau modèle, depuis la surface externe 
initialement polie et exposée, pour chaque microstructure de BN (tableau 14).  
 Longueur consommée moyenne (µm) Valeur ATG (µm) 
BN1 1350 (± 100) 1750 (± 250) 
BN4 265 (± 15) 1250 (± 250) 
Tableau 14 – Longueurs de BN consommé dans un revêtement multicouche SiC/BN/SiC après oxydation/corrosion pendant 
60h à 800°C sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2). eBN = 4 µm 
Ces mesures sont cohérentes avec les épaisseurs de BN consommé déduites de la courbe ATG 
pour BN1, mais ont été nettement surévaluées dans le cas de BN4. Néanmoins, la 
cartographie EDS du front d’oxydation du multicouche SiC/BN4/SiC (figure 31 (b)) ne fait 
pas apparaître de silice, tout comme dans le cas du matériau SiC/BN1/SiC (figure 31 (a)). 
L’écart entre la variation de masse mesurée par unité de temps et les mesures de longueur de 
nitrure de bore oxydé sur le revêtement multicouche SiC/BN4/SiC pourrait être la 
conséquence de la présence simultanée de plusieurs faces du matériau sur lesquelles BN a été 
exposé à l’atmosphère oxydante humide durant l’essai d’ATG. En effet, il est supposé qu’un 
éclatement localisé de la couche externe de SiC a eu lieu sur ce matériau durant l’étape 
préliminaire de polissage manuel (i.e. avant l’oxydation/corrosion du multicouche). Cette 
hypothèse a été vérifiée par des observations MEB, et explique que la mesure ATG ait été 
faussée. Finalement, la vitesse d’oxydation/corrosion de BN4 est environ 21 fois plus 
importante parallèlement à ses plans (002) que perpendiculairement.  
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Figure 31 – Cartographies EDS du  front d'oxydation dans un revêtement multicouche SiC/BN1/SiC (a) et SiC/BN4/SiC 
(b) après oxydation/corrosion à 800°C sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2). eBN = 4 µm 
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1.3) Dépôts BN fins : contribution de la formation de silice au ralentissement de 
l’oxydation/corrosion d’une interphase de nitrure de bore à travers un SiC/SiC  
1.3.a) Oxydation/corrosion d’un revêtement multicouche SiC/BN1/SiC à 800°C sous « air humide » 
 
Du fait que la vitesse de consommation du nitrure de bore parallèlement à ses plans 
(002) semble peu dépendante de son degré de cristallisation, seule l’oxydation/corrosion du 
dépôt BN1, avec une épaisseur caractéristique d’une interphase ( 0,5 µm), a été évaluée dans 
les matériaux modèles. 
Comme pour les dépôts BN épais, la section exposée au flux oxydant présente un 
espace vide à la place de la couche de nitrure de bore après oxydation, et une fine couche de 
silice qui recouvre les dépôts CVD de carbure de silicium ainsi que le substrat (figure 32). 
 
Figure 32 - Images MEB de la section d’un revêtement multicouche SiC/BN1/SiC. (a) avant oxydation/corrosion (b) après 
oxydation/corrosion sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kP a O2/ 70 kPa N2) à 800°C durant 60h. eBN = 0,5 µm 
La courbe ATG fait apparaître différents domaines, comme dans le cas des dépôts 
plans (figure 33). Deux parties linéaires (1) et (2) peuvent y être distinguées, et sont séparées 
par un changement de pente, témoignant d’une augmentation de la vitesse de perte de masse, 
au bout d’environ 30h d’oxydation, puis un ralentissement de la perte de masse intervient aux 
alentours de 50h d’essai. La variation de masse liée uniquement à l’oxydation/corrosion de 
l’interphase au bout de 60h représente environ 60% de la variation de masse globale 
enregistrée (soit mBN ≈ -0,08 mg). 
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Figure 33 - Variation de masse par unité de surface en fonction du temps d’un revêtement multicouche SiC/BN1/SiC sur 
substrat alvéolaire sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C. eBN = 0,5 µm 
L’observation en longitudinal de cet échantillon met en évidence un front d’oxydation 
présentant un bouchon vitreux, principalement constitué de silice, qui contribue à ralentir la 
consommation par oxydation/corrosion de la couche de nitrure de bore sous-jacente 
(figure 34).  
 
Figure 34 - Image MEB d'un front d'oxydation dans un revêtement multicouche SiC/BN1/SiC après oxydation/corrosion 
pendant 60h à 800°C sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2). eBN = 0,5 µm 
Une cartographie EDS réalisée au niveau du front d’oxydation montre clairement 
l’absence de bore au sein du bouchon de silice (figure 35). Malgré un polissage à l’aide d’un 
lubrifiant anhydre, aucune trace de B2O3 n’est détectée par EDS au sein de ce bouchon (son 
départ lors des préparations ne peut pas être évité dans la plupart des cas), bien que sa 
présence soit nécessaire à l’accélération de l’oxydation du carbure de silicium (B2O3 dissout 
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la silice protectrice formée en surface de SiC), et à la cicatrisation mise en évidence dans les 
conditions étudiées. 
 
Figure 35 - Cartographie EDS du front d'oxydation dans un revêtement multicouche SiC/BN1/SiC après oxydation/corrosion 
à 800°C sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2). eBN = 0,5 µm 
Dans cet échantillon, seules deux zones étaient observables, dans lesquelles la 
longueur moyenne de nitrure de bore oxydé est de 25 (± 2) µm après 60h, soit une réduction 
de 98% en comparaison avec la couche épaisse (4 µm), pour une même microstructure de BN. 
Dans un espace restreint, la présence de silice impacte de manière significative la vitesse 
d’oxydation/corrosion de BN dans les conditions choisies. Sa formation en quantité 
importante est liée à une accélération de l’oxydation du SiC, au niveau des interfaces avec 
BN, du fait de la présence de B2O3, certainement évacué plus difficilement.  
L’analyse de la courbe de variation de masse (figure 33) est à mener en accord avec 
celle effectuée précédemment sur les dépôts plans (partie II de ce chapitre). Ainsi, le premier 
domaine linéaire (1) sur la courbe de variation de masse (figure 33) correspond certainement à 
la prise de masse due à l’absorption d’espèces hydratées et à la perte de masse liée à 
l’oxydation active de BN. Le second domaine linéaire (2) correspondrait, par analogie avec 
les résultats d’oxydation/corrosion des dépôts de nitrure de bore plans, à 
l’oxydation/corrosion de BN sans protection, et quasi saturé en espèces hydratées. Il est à 
noter le temps de transition de 30h entre ces deux domaines (1) et (2), qui est à comparer à 
celui de  30 min pour un dépôt plan d’épaisseur limitée à environ 10 µm. L’augmentation de 
profondeur sur laquelle se fait l’absorption est cohérente avec cette configuration 
géométrique. Pour que ce second domaine (2) se produise, il faut envisager que l’absorption 
soit limitée suite à la dissolution d’une faible quantité de SiO2 dans le borosilicate en surface 
de BN, qui limite l’accès de H2O plus à cœur dans le dépôt. Enfin, lors du ralentissement en 
fin d’essai, avec la quantité croissante de SiO2 dissoute en surface de BN, un verre 
borosilicaté est formé en front d’oxydation ; une partie de B2O3 se volatilise, alors que le reste 
se charge en SiO2. Cette couche de borosilicate protectrice fait office de barrière de diffusion 
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vis-à-vis des espèces oxydantes, et l’oxydation/corrosion de BN est sensiblement ralentie. 
Une fois le borosilicate saturé en silice, la volatilisation de B2O3, ainsi que la diffusion des 
espèces oxydantes diminue. Ce dernier processus est d’autant plus marqué que la quantité de 
B2O3 produite diminue, et que la capacité du borosilicate à dissoudre SiO2 décroît, assurant sa 
précipitation. L’effet protecteur de ce bouchon ne fera alors, a priori, que croître avec le temps 
(figure 36).  
 
Figure 36 - Schématisation des différentes étapes d'oxydation /corrosion d'une interphase BN de 0,5 µm d’épaisseur dans un 
matériau modèle SiC/BN/SiC à 800°C sous 10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2 
 
1.3.b) Oxydation/corrosion d’un revêtement multicouche SiC/BN1/SiC à 1000 C sous « air humide » 
 
En comparaison avec l’essai à 800°C, où la couche de nitrure de bore avait laissé place 
à un espace vide après oxydation, la face du revêtement multicouche exposée au flux oxydant 
à 1000°C présente du vide partiellement comblé par de l’oxyde (figure 37).  
 
Figure 37 - Images MEB de la section d’un revêtement multicouche SiC/BN1/SiC. (a) avant oxydation/corrosion (b) après 
oxydation/corrosion sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kP a O2/ 70 kPa N2) à 1000°C durant 60 h. eBN = 0,5 µm 
La courbe ATG fait encore apparaître différents domaines (figure 38). Deux parties 
linéaires (1) et (2) y sont distinguées, avec un changement de pente, témoignant d’un 
ralentissement de la vitesse de perte de masse, au bout d’environ 5h d’oxydation. Ici, la 
variation de masse liée uniquement à l’oxydation/corrosion en présence d’humidité de 
l’interphase représente environ 30% de la variation de masse globale enregistrée (soit 
mBN ≈ -0,14 mg). 
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Figure 38 - Variation de masse par unité de surface en fonction du temps d’un revêtement multicouche SiC/BN1/SiC sur 
substrat alvéolaire sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 1000°C. eBN = 0,5 µm 
Au sein du matériau modèle, la longueur moyenne d’interphase oxydée est de         
200 (± 20) µm. Un bouchon d’oxyde, de type borosilicate, est présent sur toute cette longueur 
(figure 39), mis à part en extrême surface de l’échantillon. Par rapport à l’oxydation/corrosion 
à 800°C, la cicatrisation apportée par la formation de ce bouchon semble toutefois nettement 
moins efficace, puisque sa présence n’empêche a priori pas la consommation de la couche de 
nitrure de bore sous-jacente. En effet, le ralentissement de perte de masse au bout de 5h 
d’essai d’oxydation/corrosion semble lié à la formation de l’oxyde entre les deux couches de 
SiC. Ensuite, l’évolution linéaire de la perte de masse dans le second domaine (2) de la courbe 
ATG est caractéristique d’un régime d’oxydation/corrosion entretenu de l’interphase BN, 
même en présence de l’oxyde qui comble l’espace correspondant à l’interphase oxydée. Ainsi, 
le borosilicate ne joue que peu efficacement le rôle de barrière de diffusion vis-à-vis des 
espèces oxydantes dans ces conditions d’essai (notamment avec T = 1000°C), bien qu’il 
forme un bouchon continu d’oxyde au sein de la fissure. En considérant une énergie 
d’activation de l’oxydation/corrosion de BN d’environ 100 kJ.mol-1, la longueur de 200 µm 
d’interphase consommée à 1000°C après 60h es t cohérente vis-à-vis de la longueur de 25 µm 
de BN consommé après 60h à 800°C. 
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Figure 39 - Image MEB de l’oxyde formé dans un revêtement multicouche SiC/BN1/SiC après oxydation/corrosion pendant 
60h à 1000°C sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2). eBN = 0,5 µm 
Les cartographies EDS réalisées au niveau de l’oxyde révèlent qu’il est composé de 
silice. Des traces de bore sont également visibles, mais les quantités détectées ne peuvent être 
considérées comme significatives (figure 40). Toutefois, comme souligné précédemment, la 
présence de B2O3 est nécessaire à la formation d’une telle quantité de silice, par accélération 
de l’oxydation du carbure de silicium.  
 
Figure 40 - Cartographie EDS du  front d'oxydation dans un multicouche SiC/BN1/SiC après oxydation/corrosion à 1000°C 
sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2). eBN = 0,5 µm 
L’absence du régime d’absorption d’espèces hydratées, qui était présent à 800°C, 
pourrait être due à une réactivité élevée, localisée en extrême surface de BN, compte tenu des 
vitesses des réactions de surface plus élevées à 1000°C (la diffusion est certainement 
restreinte dans le matériau). Ainsi, le premier domaine linéaire (1) repéré sur la courbe de 
variation de masse (figure 38) correspond à l’oxydation/corrosion rapide de BN, sans 
protection suffisante pour limiter la diffusion des espèces oxydantes /corrosives atteignant sa 
surface. Lors du ralentissement de la vitesse de perte de masse, une couche de borosilicate 
suffisamment épaisse pour freiner significativement la diffusion des espèces oxydantes 
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jusqu’à l’interphase est formée. Dans le second domaine linéaire (2), l’oxydation/corrosion de 
la couche de nitrure de bore sous-jacente est entretenue, et permet une alimentation continue 
du mélange de borosilicate en B2O3 liquide. L’oxyde de bore apporté contribue à la 
dissolution de la silice formée aux interfaces avec les couches de SiC, augmentant ainsi 
continuellement la taille du bouchon d’oxyde. Etant donnée l’allure de la courbe ATG, aucun 
ralentissement supplémentaire de l’oxydation/corrosion de l’interphase n’est observé à cette 
température, sur une durée de 60h (figure 41).  
 
Figure 41 - Schématisation des différentes étapes d'oxydation/corrosion d'une interphase BN dans un matériau modèle 
SiC/BN/SiC à 1000°C sous 10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2 
 
2) Revêtements multicouches SiC/B(Al)N/SiC 
 
Pour ces échantillons, la même composition de B(Al)N que pour les essais 
d’oxydation/corrosion sur dépôts plans a été conservée (9%at. Al). Ces dépôts sont peu 
anisotropes, en comparaison avec BN, et devraient présenter une réactivité quasi- isotrope. 
Ainsi, seule la configuration « interphase » (épaisseur fine) a été envisagée pour B(Al)N. Des 
essais d’oxydation/corrosion ont été réalisés à 800 et 1000°C, tout en conservant la même 
atmosphère oxydante (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2), comme pour les dépôts plans. 
 
2.1) Essai d’oxydation / corrosion à 800 C : cas de la formation d’alumine poreuse  
 
Comme pour les dépôts BN fins, sur la face exposée aux espèces oxydantes durant 
l’essai, un espace vide a remplacé le dépôt B(Al)N, et une fine couche de silice recouvre les 
surfaces voisines de carbure de silicium déposé par CVD et du substrat fritté (figure 42). En 
revanche, de gros amas de silice sont présents sur la section du carbure de silicium fritté, au 
voisinage de l’interphase (figure 42(b)). Ces amas n’avaient pas été observés après 
oxydation/corrosion des matériaux modèles SiC/BN/SiC, quelle que soit l’épa isseur de la 
couche de nitrure de bore.  
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Figure 42- Images MEB de la section d’un revêtement multicouche SiC/B(Al)N/SiC. (a) avant oxydation/corrosion (b) après 
oxydation/corrosion sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C durant 60h. eBN = 0,5 µm 
L’allure globale de la courbe ATG (figure 43) peut être jugée de manière similaire à 
celle d’une interphase BN (figure 38, domaine (2)). Pour cet échantillon, la variation de masse 
liée uniquement à l’oxydation/corrosion de l’interphase représente environ 30% de la 
variation de masse globale enregistrée (soit mB(Al)N ≈ -0,037 mg). La courbe de variation de 
masse en fonction du temps présente à nouveau deux domaines (1) et (2) : une perte de masse 
quasiment linéaire (1) puis une variation de masse nulle (2) au-delà d’un temps suffisamment 
long (après environ 38h d’essai). Le premier domaine (1) est la conséquence d’une 
combinaison entre la perte de masse liée à la volatilisation de B2O3, et les prises de masses 
liées aux formations de silice et d’alumine. Le second régime  (2) pourrait témoigner d’un 
arrêt, ou d’un fort ralentissement de la contribution de la perte de masse liée à la volatilisation 
de B2O3, et respectivement de l’oxydation/corrosion de la couche B(Al)N (figure 43). Compte 
tenu de la courbe ATG, une vitesse de consommation du dépôt B(Al)N d’environ 2,5 µm.h-1 
est obtenue, et est en bon accord avec la vitesse de consommation dans le cas de dépôts plans 
(1,8 µm.h-1), ce qui vérifie l’hypothèse que ce type de dépôt est de structure quasiment 
isotrope. 
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Figure 43 - Variation de masse par unité de surface en fonction du temps d’un revêtement multicouche SiC/B(Al)N/SiC sur 
substrat alvéolaire sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 800°C. eBN = 0,5 µm 
Contrairement au cas de l’interphase BN, le front d’oxydation ne fait pas apparaître de 
bouchon d’oxyde vitreux (figure 44). Des particules solides sont visibles dans l’espace 
correspondant à l’interphase oxydée. D’après les analyses EDS, ces particules semblent 
majoritairement constituées d’alumine.  
 
Figure 44 - Image MEB d'un front d'oxydation dans un revêtement multicouche SiC/B(Al)N/SiC après oxydation/corrosion 
pendant 60h à 800°C sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2). eBN = 0,5 µm 
Des cartographies EDS réalisées au niveau du front d’oxydation (figure 45(a)), et entre 
le front d’oxydation et la section d’accès des espèces oxydantes (figure 45(b)), montrent la 
présence d’alumine et « l’absence » de silice dans tout l’espace laissé par l’interphase B(Al)N 
oxydée, entre les deux couches de carbure de silicium. 
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A conditions d’oxydation/corrosion similaires, la longueur moyenne d’interphase 
oxydée à travers le matériau est d’environ 115 (± 15) µm, soit 4 à 5 fois plus importante que 
dans le cas du nitrure de bore pur.  
L’absence de silice dans tout l’espace laissé par l’interphase oxydée, combinée à la 
présence d’amas de SiO2 à la surface du carbure de silicium sur la section exposée au flux 
oxydant, tendent à prouver que : (i) l’alumine en contact avec le carbure de silicium, contribue 
à renforcer l’effet protecteur du peu de silice formée en surface de SiC et (ii) l’oxyde de bore, 
certainement encore liquide, s’est écoulé du revêtement multicouche durant l’essai 
d’oxydation. En effet, la forte quantité de silice présente en surface de SiC, sur la section 
directement exposée au flux oxydant, n’a pu se former qu’en contact de B2O3 liquide, 
puisqu’il a été vérifié que dans les conditions utilisées, l’oxydation du carbure de silicium ne 
permet que la formation d’une couche de silice extrêmement fine (e  40 nm). De plus, un fort 
mouillage de B2O3 sur l’alumine a déjà été observé dans des travaux antérieurs 
[Grente_2004]. Dans les matériaux modèles considérés ici, une partie de l’oxyde de bore 
formé est volatilisé en présence d’humidité, alors que l’autre partie semble remonter le long 
des parois recouvertes d’alumine entre les deux couches de SiC, et est « rejeté » en surface du 
revêtement multicouche. Enfin, les amas de silice semblent localisés sur le carbure de silicium 
déposé par CVD du côté du substrat en SiC fritté (1ère couche de carbure de silicium). Ainsi, il 
est probable que le substrat contienne des ajouts de frittage ayant une forte affinité chimique 
avec B2O3, qui migre préférentiellement vers ce carbure de silicium, une fois rejeté du 
revêtement multicouche. Au bilan, la stabilisation de la variation de masse ne traduirait pas 
une cicatrisation, mais certainement l’activation d’un processus de formation de SiO2 (en plus 
de Al2O3), dont le gain de masse associé compenserait la perte de masse liée à 
l’oxydation/corrosion de l’interphase (éq. 1, II)2)). Ce scénario d’oxydation/corrosion a déjà 
été observé sur des sections de matrice multicouche (SiBC) [Herbreteau_2016]. Il est 
représenté schématiquement sur la figure 46, en accord avec la courbe de variation de masse 
de l’échantillon enregistrée durant l’essai d’oxydation.  
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Figure 45 - Cartographie EDS de l’oxyde formé dans un revêtement multicouche SiC/B(Al)N/SiC après oxydation/corrosion 
à 800°C sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) durant 60h avec eBN = 0,5 µm. (a) au niveau du front 
d’oxydation, (b) au niveau de l’accès des espèces oxydantes 
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Figure 46 - Schématisation des différentes étapes d'oxydation / corrosion d'une interphase B(Al)N dans un matériau modèle 
SiC/B(Al)N/SiC à 800°C sous 10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2 
 
D’après les observations de la propagation de l’oxydation/corrosion à travers 
l’échantillon, le premier domaine (1), correspondant à une perte de masse quasiment linéaire 
sur la courbe ATG, semble être la conséquence de différentes contributions : 
 la formation d’alumine lors de l’oxydation de B(Al)N à 800°C, 
 la volatilisation de B2O3 formé par oxydation de B(Al)N à 800°C. 
Le second domaine (2) de la courbe ATG, correspondant à une variation de masse de 
l’échantillon quasi nulle durant les 15 dernières heures d’essai, semble lié au comblement 
partiel par l’alumine formée de l’espace correspondant à l’interphase oxydée. Toutefois, il a 
été démontré, à l’aide de dépôts B(Al)N plans, que l’alumine formée par oxydation de ce 
matériau, dans ces conditions, est poreuse. Ainsi, il semble que pour une longueur 
d’interphase oxydée suffisante ( 115 µm), la porosité de la couche d’alumine formée soit peu 
interconnectée, et limite fortement l’accès des espèces oxydantes/corrosives (O2/H2O) à 
l’interphase saine sous-jacente. La volatilisation de B2O3 est alors limitée, et de l’oxyde 
liquide se forme en surface de B(Al)N, et s’écoule hors de fissure par un processus de montée 
capillaire au sein de l’alumine poreuse. La formation d’amas de silice se produit alors par 
oxydation accélérée de SiC au contact de B2O3, au niveau de la section d’accès des espèces 
oxydantes dans l’échantillon.  
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2.2) Essai d’oxydation/corrosion à 1000°C : cas de la formation du composé Al4B2O9 
 
Contrairement à l’oxydation/corrosion à 800°C, la face du revêtement multicouche 
exposée au flux oxydant ne fait pas apparaître d’amas de silice sur le carbure de silicium. 
L’espace correspondant à l’interphase oxydée présente un bourrelet d’oxyde, et non du vide 
(figure 47). 
 
Figure 47 - Images MEB de la section d’un revêtement multicouche SiC/B(Al)N/SiC. (a) avant oxydation/corrosion (b) après 
oxydation/corrosion sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 1000°C durant 60h. eBN = 0,5 µm 
 
La courbe ATG est très bruitée puisque la variation de masse due à 
l’oxydation/corrosion de l’interphase ne représente que 4% de la variation de masse globale 
(soit mB(Al)N ≈ -0,015 mg), mais son exploitation reste possible. Elle fait encore apparaître 
différents domaines (figure 48). Trois parties quasi linéaires peuvent y être distinguées, avec 
deux changements de pente successifs témoignant d’un fort ralentissement de la vitesse de 
perte de masse. La masse de l’échantillon devient quasiment constante en fonction du temps 
dans le dernier domaine (3) (après environ 22h d’oxydation) ; une forte limitation de 
l’oxydation/corrosion de l’interphase doit en être à l’origine.  
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Figure 48 - Variation de masse par unité de surface en fonction du temps d’un revêtement multicouche SiC/B(Al)N/SiC sur 
substrat alvéolaire sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) à 1000°C. eBN = 0,5 µm 
Au sein du revêtement multicouche, la longueur d’interphase oxydée est limitée à 
15 (± 2) µm (3 points de mesure). Un bouchon d’oxyde est présent sur toute cette longueur 
(figure 49). Par rapport à l’oxydation/corrosion à 800°C, la cicatrisation apportée par la 
formation de ce bouchon a réduit la longueur d’interphase B(Al)N oxydée d’environ 90%.  
 
Figure 49 - Image MEB de l’oxyde formé dans un revêtement multicouche SiC/B(Al)N/SiC après oxydation/corrosion 
pendant 60h à 1000°C sous «air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2). eBN = 0,5 µm 
Les cartographies EDS, réalisées au niveau du bouchon, révèlent qu’il est composé de 
silice et d’alumine (figure 50). Bien qu’il ait préalablement été vérifié que les conditions 
d’oxydation/corrosion utilisées conduisent à la formation de cristaux de composé défini 
Al4B2O9, le bore n’est pas détecté au sein du bouchon. La présence de silice dans le mélange 
oxyde pourrait abaisser la cinétique de formation des cristaux de composé défini (Al4B2O9) 
[Grente_2004]. Il est également probable que la technique de mesure utilisée (EDS) ne soit 
pas suffisamment précise et locale pour détecter le bore en faible quantité dans un espace 
aussi restreint. 
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Figure 50 - EDS de l’oxyde formé dans un revêtement multicouche SiC/B(Al)N/SiC après oxydation/corrosion à 1000°C sous 
«air humide» (10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2) durant 60h avec eBN = 0,5 µm 
Ainsi, le premier domaine linéaire (1) repéré sur la courbe de variation de masse 
(figure 48) correspond à l’oxydation/corrosion rapide de B(Al)N, sans protection suffisante 
pour limiter la diffusion des espèces oxydantes atteignant sa surface, avec volatilisation de 
B2O3. Lors du premier ralentissement (2) de la vitesse de perte de masse, une couche oxyde 
(mélange de borosilicate et d’alumine) doit commencer à se former, et freiner la diffusion des 
espèces oxydantes jusqu’à l’interphase. Le dernier domaine linéaire (3), dans lequel la 
variation de masse de l’échantillon est quasiment nulle, semble être la conséquence de la 
formation d’un bouchon d’oxyde suffisamment épais pour jouer efficacement le rôle de 
barrière de diffusion, et ainsi fortement limiter l’oxydation/corrosion de la couche mince de 
B(Al)N sain. Ce bouchon est composé d’alumine, de borosilicate et, éventuellement, de 
cristaux de composé défini Al4B2O9 (figure 51).  
 
Figure 51 - Schématisation des différentes étapes d'oxydation/corrosion d'une interphase B(Al)N dans un matériau modèle 
SiC/B(Al)N/SiC à 1000°C sous 10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2 
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3) Bilan et discussion 
 
Cette partie a permis d’appréhender l’influence de différentes caractéristiques 
physico-chimiques de l’interphase à base de nitrure de bore sur sa résistance à 
l’oxydation/corrosion en présence d’humidité, à haute température (800 et 1000°C), lorsque 
ces couches minces sont utilisées dans des CMC de type SiC/SiC. Ainsi, il a notamment été 
démontré que :  
 la vitesse d’oxydation/corrosion de BN est anisotrope, en accord avec sa 
structure cristalline, 
 le degré de cristallisation de BN hexagonal ou turbostratique n’a qu’un effet 
très limité sur sa résistance à l’oxydation/corrosion dans le sens de ses plans 
cristallographiques (002), 
 l’oxydation/corrosion d’une couche mince ( 0,5 µm) de nitrure de bore dans 
des revêtements multicouches SiC/BN/SiC donne lieu à la formation d’un 
oxyde de type borosilicate au front d’oxydation, qui conduit à une limitation de 
la diffusion des espèces oxydantes, mais dont l’efficacité diminue lorsque la 
température augmente, 
 à 800°C, l’oxydation/corrosion d’une couche mince ( 0,5 µm) de B(Al)N 
dans des revêtements multicouches SiC/B(Al)N/SiC donne lieu (i) à la 
formation d’alumine poreuse et (ii) à l’écoulement de B2O3 liquide hors de 
fissure par effets surfaciques liés à son mouillage avec Al2O3. La seule 
présence d’alumine poreuse sur le trajet des espèces oxydantes dans le 
revêtement multicouche ne donne lieu qu’à une faible limitation de leur 
diffusion jusqu’au dépôt B(Al)N sain sous-jacent, comme cela avait été 
constaté sur dépôts plans, 
 à 1000°C, l’oxydation/corrosion de ce type de matériau donne lieu à la 
formation d’un mélange d’oxydes (borosilicate, alumine et, éventuellement, 
cristaux de borate d’aluminium) en front d’oxydation, qui semble jouer 
efficacement le rôle de barrière de diffusion en entrainant un ralentissement net 
de l’oxydation/corrosion du matériau (la formation de cristaux de Al4B2O9 
avait été constatée sur dépôts plans dans des conditions d’oxydation/corrosion 
identiques). 
Comme souvent mentionné dans la littérature, lorsque le nitrure de bore est sollicité 
perpendiculairement à ses plans (002), son degré de cristallisation (Lc, d(002) et η) a un fort 
impact sur sa résistance à l’oxydation/corrosion [Cofer_1995]. En revanche, lorsque 
l’oxydation/corrosion de BN est évaluée parallèlement à ses plans (002), pour deux dépôts 
présentant des degrés de cristallisation très différents, cet impact est beaucoup moins net. Au 
bilan, l’écart entre vitesse d’oxydation/corrosion de BN parallèlement et perpendiculairement 
à ses plans (002) est d’autant plus marqué que son degré de cristallisation augmente, du fait 
de sa forte anisotropie de structure. Ainsi, étant donné que le sens d’oxydation/corrosion 
principal de l’interphase BN, dans des CMC destinés à la motorisation aéronautique,  
correspond à la direction de ses plans (002) (au droit d’une fissure déviée par l’interphase ou 
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au niveau d’un bord de coupe d’une pièce), maximiser son degré de cristallisation n’est pas la 
meilleure solution pour augmenter significativement sa résistance à l’oxydation/corrosion en 
présence d’humidité à haute température. 
Lorsque le nitrure de bore est utilisé sous forme de couche suffisamment mince 
(épaisseur représentative d’une interphase dans un CMC, i.e.  0,5 µm) confinée entre deux 
couches contenant du carbure de silicium, une limita tion de son oxydation/corrosion est 
observée. En effet, dans ce cas de figure, l’oxyde de bore formé au front d’oxydation dissout 
la silice présente aux interfaces avec les couches de SiC. Globalement, cette dissolution 
conduit à une oxydation accélérée du carbure de silicium (puisque la couche de silice 
passivant normalement sa surface est constamment éliminée par B2O3), et à la formation d’un 
verre borosilicaté au front d’oxydation. Lorsque ce borosilicate est saturé en silice, cette 
dernière précipite. Le bouchon d’oxyde formé semble de moins en moins efficace pour limiter 
la diffusion des espèces oxydantes au fur et à mesure que la température augmente (tableau 
15), certainement à cause de la diminution de sa viscosité, malgré une augmentation de sa 
capacité à dissoudre SiO2 [Martin_2003]. Compte tenu des températures d’utilisation pour les 
applications visées (environ 1300°C pour les anneaux de turbine et 1500°C pour les aubes), 
l’utilisation d’une interphase de nitrure de bore pur ne paraît pas satisfaisante pour atteindre 
les durées de vies souhaitées ( 50 000 heures). 
Lorsque l’aluminium est introduit dans la couche mince de nitrure de bore (à environ 
9% atomiques), deux cas de figure sont distingués, comme lors de l’oxydation/corrosion de 
dépôts B(Al)N plans (partie II.2)) :  
 à 800°C, avec l’atmosphère gazeuse corrosive fixée dans la thèse, 
l’oxydation/corrosion de B(Al)N conduit principalement à la formation 
d’alumine poreuse (la cinétique de formation des cristaux Al4B2O9 étant très 
lente en dessous de 900°C [Grente_2004]). Dans les multicouches 
SiC/B(Al)N/SiC, la présence d’alumine semble entraîner l’écoulement de B2O3 
liquide hors de fissure, c'est-à-dire loin du front d’oxydation, par effets 
surfaciques liés à un fort mouillage entre l’oxyde de bore et l’alumine (et 
montée capillaire dans le réseau poreux de l’alumine). Ce rejet a pour 
conséquence d’empêcher la formation d’un verre de borosilicate en front 
d’oxydation, ce qui limite fortement la cicatrisation du matériau, 
 à 1000°C, la cinétique de formation des cristaux Al4B2O9 devient significative, 
dans les conditions d’oxydation/corrosion utilisées, et l’écoulement de B2O3 
hors de fissure n’est plus observé lors de l’oxydation/corrosion des 
multicouches SiC/B(Al)N/SiC. Un bouchon d’oxyde, composé d’alumine, de 
silice et, éventuellement, de cristaux de borate d’aluminium, est formé au 
niveau du front d’oxydation. Ce mélange oxyde contribue à ralentir fortement 
la vitesse d’oxydation/corrosion de la couche B(Al)N sous-jacente, en faisant 
office de barrière de diffusion efficace vis-à-vis des espèces oxydantes. Ainsi, 
une cicatrisation du matériau modèle de type SiC/SiC est démontrée dans ce 
cas de figure. 
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Finalement, contrairement au nitrure de bore pur, l’utilisation de B(Al)N comme matériau 
d’interphase semble pouvoir conduire à une protection efficace du CMC lors de son 
oxydation. Toutefois, la cicatrisation mise en évidence ne semble être efficace qu’à haute 
température (≥ 1000°C) (tableau 15). Un tel comportement est très satisfaisant compte tenu 
des spécifications du cahier des charges pour les pièces envisagées.  
 
Multicouche Toxydation/corrosion (°C) Loxydée (µm) 
SiC/BN/SiC 
800 25 (± 5) 
1000 200 (± 20) 
SiC/B(Al – 9%at.)N/SiC 
800 115 (± 15) 
1000 15 (± 5) 
Tableau 15 - Longueurs d'interphase oxydée dans les différents revêtements multicouches après 60h à 800°C ou 1000°C sous 
10 kPa H2O/20 kPa O2/70 kPa N2 
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IV) Conclusion 
 
Dans ce dernier chapitre, la résistance à l’oxydation/corrosion de dépôts BN, 
présentant différentes caractéristiques microstructurales, a d’abord été évaluée, parallèlement 
ou perpendiculairement à la direction de leurs plans (002). Ensuite, l’impact de l’ajout 
d’aluminium au nitrure de bore, dans des proportions fixées ( 9% at.), sur la résistance à 
l’oxydation/corrosion de dépôts plans a également été quantifié. Ces deux matériaux 
d’interphase potentiels (BN et B(Al)N) ont ensuite été utilisés, sous forme de couches 
d’épaisseur représentative d’une interphase ( 0,5 µm), dans des matériaux modèles de type 
SiC/SiC. La propagation de l’oxydation/corrosion dans ce type de revêtements multicouches, 
en configuration simulant un bord de coupe ou une fissure parvenant jusqu’à l’interphase  lors 
de l’endommagement d’un CMC, a notamment permis d’appréhender les interactions 
physico-chimiques entre les différents oxydes formés au front d’oxydation. Le pouvoir 
cicatrisant, et donc protecteur, des différents mélanges oxydes considérés, dans des conditions 
environnementales sévères, a ainsi pu être extrait.  
Un fort impact de l’organisation de BN sur sa réactivité en conditions oxydantes 
humides à haute température a été mis en évidence dans ce chapitre. Néanmoins, les résultats 
ont démontré que, du fait du caractère fortement anisotrope du comportement à 
l’oxydation/corrosion de BN, sa résistance à l’oxydation/corrosion dans le sens de ses plans 
(002) n’est que très modérément améliorée lorsque son degré de cristallisation (et donc son 
anisotropie de structure) augmente. Ainsi, le degré de crista llisation d’une interphase BN 
n’apparaît pas comme le facteur clé permettant d’optimiser sa résistance à 
l’oxydation/corrosion dans des CMC.  
Toutefois, un ralentissement de la propagation de l’oxydation/corrosion dans des 
revêtements multicouches SiC/BN/SiC a été observé lorsque la couche de nitrure de bore est 
suffisamment fine ( 0,5 µm), et est dû à la formation d’un verre  de borosilicate en front 
d’oxydation. Malheureusement, si cette protection est satisfaisante à basse température 
(800°C), en limitant efficacement la diffusion des espèces oxydantes, elle ne l’est plus à haute 
température (1000°C). En effet, à 1000°C, une oxydation/corrosion entretenue de la couche 
de nitrure de bore a été mise en évidence, le bouchon oxyde ne permet qu’un ralentissement 
insuffisant de l’oxydation, durant les premières heures de l’essai. Compte tenu du cahier des 
charges imposé pour les applications visées (température d’utilisation du matériau, durée de 
vie…), ce comportement n’est pas satisfaisant.  
Dans le cas de l’ajout d’aluminium au nitrure de bore, l’oxydation/corrosion de dépôts 
plans n’a pas permis de mettre en évidence d’effet protecteur des oxydes formés sur les temps 
courts, et ce quelle que soit la température d’oxydation/corrosion (cas favorable à la formation 
rapide de cristaux de composés définis Al4B2O9 ou non). 
En revanche, dans des matériaux modèles SiC/B(Al)N/SiC, un effet cicatrisant 
efficace, lorsque la température d’oxydation/corrosion est suffisamment élevée, ainsi qu’une 
contribution de la silice formée le long des parois adjacentes pour renforcer ce rôle passivant,  
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ont été mis en évidence. En effet, le mélange oxyde (borosilicate, alumine, éventuellement 
borate d’aluminium) formé en front d’oxydation en présence d’humidité, à haute température, 
conduit à un ralentissement net de l’oxydation/corrosion durant les premières heures d’essai. 
Ce résultat est très satisfaisant au regard des propriétés d’interphase dictées par le cahier des 
charges.  
Il apparaît toutefois nécessaire, lors de futurs travaux, de caractériser la stabilité de la 
cicatrisation mise en évidence à température constante, en imposant des cycles thermiques au 
matériau durant son oxydation. De plus, au-delà de 1200°C, les composés définis attendus 
dans le système Al2O3-B2O3 deviennent Al18B4O33 (au lieu de Al4B2O9). Bien que la structure 
de ces cristaux soit très proche de celle du composé Al4B2O9, des essais 
d’oxydation/corrosion à plus haute température (1300°C par exemple) pourraient permettre de 
s’assurer que la nature de ces composés n’influe pas sur la capacité du mélange oxyde à 
protéger le matériau. 
Si la protection contre l’oxydation/corrosion reste efficace quelles que soient les 
conditions, l’aptitude de B(Al)N avec 9% atomiques d’aluminium à jouer le rôle de fusible  
mécanique devra être vérifiée. Si tel est le cas, des essais de durée de vie de composites 
modèles unidirectionnels, sous charge constante et permettant leur endommagement, pourront 
être envisagés. 
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CONCLUSION GENERALE 
 
Ce travail s’est inscrit dans le cadre d’un projet global d’amélioration de la durée de 
vie de composites à matrice céramique de type SiC/SiC. Dans cette perspective, un certain 
nombre de travaux de recherche traitant de l’interphase à base de nitrure de bore, 
d’interphases multi-séquencées, et de matrices autocicatrisantes avaient été menés 
antérieurement au LCTS. Cette thèse a combiné l’optimisation de la microstructure et de la 
composition de l’interphase à base de nitrure de bore vis-à-vis de ses propriétés 
physico-chimiques, en vue de maximiser sa résistance à l’oxydation/corrosion et/ou de limiter 
la volatilisation de l’oxyde de bore en présence d’humidité à haute température. Elle a 
notamment nécessité la mise en place d’un réacteur CVD/CVI, dont le principe de 
fonctionnement original a pour but de faciliter l’infiltration de l’interphase BN dans des fils 
céramiques, en particulier à base de carbure de silicium. 
Afin d’améliorer la résistance à l’oxydation/corrosion de BN en présence d’humidité, 
deux voies ont été explorées : (i) augmenter au maximum son degré de cristallisation, afin de 
limiter la réactivité à haute température de BN vis-à-vis de l’oxygène et de l’humidité, ainsi 
que la production de B2O3 ou (ii) y ajouter de l’aluminium pour permettre la formation de 
cristaux de borate d’aluminium (Al4B2O9 pour T < 1189°C et Al18B4O33 pour T > 1189°C), 
jouant un rôle cicatrisant plus efficace en piégeant chimiquement B2O3, sous atmosphère 
oxydante humide à haute température.  
Le nitrure de bore a été élaboré par voie gazeuse dans le système BCl3/NH3 à très 
basse pression et haute température. Le dépôt à basse pression favorise l’infiltration de 
l’interphase au sein d’une préforme fibreuse ou d’un fil à base de carbure de silicium, au 
détriment de l’organisation du nitrure de bore. L’analyse de l’influence de différents 
paramètres d’élaboration (la nature du gaz diluant, le rapport α défini comme QNH3/QBCl3, le 
débit total de gaz injecté dans le réacteur,  et la température d’élaboration) sur l’organisation 
du nitrure de bore, a permis la définition de paramètres optimisés pour le dépôt/infiltration 
d’interphase BN hautement cristallisée. Parmi les différents paramètres sondés, la nature du 
gaz diluant a semblé posséder l’effet le plus intéressant. En effet, l’utilisation classique 
d’hydrogène comme diluant du mélange réactif  conduit à une nette désorganisation du nitrure 
de bore en comparaison avec l’utilisation d’azote ou d’argon. L’analyse de la composition 
chimique de la phase gazeuse par IRTF ex-situ, combinée à la caractérisation 
physico-chimique des dépôts, ont permis d’émettre des hypothèses fortes sur les origines de 
ces modifications microstructurales. En effet, ces dernières sont à relier à la présence ou 
l’absence d’espèces réactives, identifiées comme de potentiels précurseurs effectifs de BN, au 
sein du mélange gazeux. En plus de ces aspects fondamentaux, la modification de la nature du 
gaz diluant, associée au gradient de température le long du réacteur CVD/CVI lab-1, mis en 
place durant la thèse, permet le pilotage d’un gradient de microstructure au sein d’une 
interphase, élaborée en continu sur fils céramiques. Ainsi, de tels gradients peuvent être 
obtenus sans modification complexe du procédé d’élaboration, comme l’adaptation du profil 
thermique dans le réacteur. Des essais mécaniques sur composites modèles unidirectionnels à 
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interphases BN, présentant différents gradients de microstructure, ont permis de vérifier 
l’efficacité de ce type de dépôt comme déviateur de fissures matricielles, et indirectement, la 
validation de ce procédé d’élaboration. Toutefois, aucune différence de comportement 
mécanique des composites n’a été mise en évidence suivant les microstructures des 
interphases utilisées. En accord avec les faibles différences de microstructures obtenues, liées 
aux difficultés d’infiltration de ces couches. L’optimisation de ce dernier point est envisagée 
lors d’améliorations futures du procédé, qui permettront sa montée en maturité. Une réplique 
du réacteur CVD/CVI en question a d’ores et déjà été mise en place sur le site industriel de 
Safran Herakles, partenaire du laboratoire, et les conditions d’élaboration d’interphase BN 
optimisées y ont été transposées avec succès.  
Une fois le procédé CVD/CVI de BN correctement maîtrisé, l’aluminium a été 
incorporé avec succès dans les dépôts par CVD à partir du système BCl3/NH3/TMA. Comme 
dans le cas de l’ajout de silicium, les dépôts B(Al)N obtenus sont quasiment amorphes, bien 
qu’ils aient été élaborés à haute température (1200°C).  
Suite aux premiers essais d’oxydation/corrosion sur dépôts plans, un mécanisme 
d’oxydation/corrosion du nitrure de bore en présence d’humidité, à haute température, a été 
proposé. Le gain en résistance à l’oxydation/corrosion dans des conditions sévères (présence 
d’humidité et température élevée) pour les dépôts BN les plus cristallisés n’apparaît pas 
suffisant pour les applications visées. Les résultats ont même démontré que le degré de 
cristallisation n’est finalement pas le facteur clé permettant d’améliorer significativement la 
résistance à l’oxydation/corrosion de l’interphase BN dans des CMC de type SiC/SiC. Dans le 
composite, la cicatrisation espérée en présence de silice, provenant de l’oxydation du carbure 
de silicium, au sein de ce type de matériau ne semble finalement pas efficace dans le domaine 
de température correspondant aux applications visées (1300 à 1500°C). En effet, le verre 
borosilicate alors formé au droit d’une fissure dans ces matériaux ne ralentit pas suffisamment 
la diffusion des espèces oxydantes à haute température (1000°C). 
En revanche, bien que la résistance à l’oxydation/corrosion de B(Al)N, mesurée sur 
substrats plans dans les conditions fixées durant la thèse, ne soit pas suffisante pour les 
applications visées, une cicatrisation efficace des fissures est apportée par ce matériau 
lorsqu’il est utilisé comme interphase dans un CMC de type SiC/SiC. De plus, cette 
cicatrisation est notamment efficace à haute température (T ≥ 1000°C), ce qui rend B(Al)N 
d’autant plus intéressant pour des applications en conditions extrêmes de fonctionnement. 
Ainsi, ce matériau pourrait constituer un candidat de choix pour améliorer significativement 
la durée de vie de CMC SiC/SiC, en comparaison avec le nitrure de bore pur. Toutefois, il 
reste à vérifier son aptitude à jouer le rôle de fusible mécanique, pour qu’il puisse être utilisé 
seul comme matériau d’interphase. L’utilisation d’interphase multicouche B(Al)N/BN reste 
cependant une solution de repli envisageable, si ce nouveau matériau ne permettait pas la 
déviation des fissures matricielles.  
Pour chaque type d’interphase, des scénarios de propagation de l’oxydation/corrosion 
au sein de matériaux modèles de type SiC/SiC ont pu être avancés. Des essais 
supplémentaires pourraient permettre de définir un modèle prédictif de l’oxydation/corrosion 
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de ce type de composites, dans le but d’anticiper leur détérioration sur des durées 
représentatives des temps de fonctionnement des pièces de structure de parties tournantes 
chaudes au sein de moteurs aéronautiques ( 50 000 h). 
Ainsi, un certain nombre de perspectives peuvent être envisagées à la suite de ce 
travail et classifiées selon trois grands axes.  
Axe 1 : Maîtrise et montée en maturité des procédés d’infiltration de l’interphase BN 
ou B(Al)N par voie gazeuse. 
 poursuite de l’analyse de composition de la phase gazeuse lors du procédé 
d’infiltration de l’interphase BN ex-BCl3 dans diverses conditions, et à l’aide 
de différentes techniques (IRTF ex-situ et in-situ par exemple), dans l’optique 
d’identifier un ou plusieurs mécanisme(s) de dépôt du nitrure de bore à partir 
du système BCl3/NH3, 
 
 amélioration du procédé CVI d’interphase BN en continu sur fils céramiques, 
en abaissant la tension appliquée au fil ou en optimisant sa forme en cours de 
traitement, comme en étalement latéral, de manière à favoriser une infiltration 
correcte de la couche déviatrice de fissure,  
  
 analyse de l’aptitude d’un fil à base de SiC de type Hi-Nicalon S revêtu 
d’interphase BN en continu à supporter le tissage, pour la fabrication de pièces 
en 3 dimensions de formes plus ou moins complexes,  
 
 définition de conditions de dépôt/infiltration de B(Al)N dans des fils ou 
préformes tissées à partir d’un précurseur gazeux d’aluminium moins 
dangereux que le triméthylaluminium (TMA) en vue d’une éventuelle 
fabrication industrielle de ce matériau.  
 
Axe 2 : Propriétés mécaniques et stabilité physico-chimique de l’interphase dans des 
conditions sévères de fonctionnement d’un CMC de type SiC/SiC  
 
 évaluation de l’aptitude de la couche B(Al)N à jouer le rôle de fusible 
mécanique au sein de composites modèles de type SiC/SiC,  
 
 définition d’essais d’oxydation/corrosion de B(Al)N au sein de matériau 
modèles SiC/SiC à haute température et en présence d’humidité faisant 
intervenir des cycles thermiques, représentatifs des évolutions de température 
vues par une pièce de structure tournante de turbine aéronautique durant un 
vol, 
 
 réalisation d’essais de durée de vie sur composites modèles unidirectionnels à 
interphase de type BN et/ou B(Al)N. 
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Axe 3 : Stabilité physico-chimique de l’interphase au cours des étapes de densification 
de la matrice d’un CMC de type SiC/SiC  
 
 analyse de la réactivité de dépôts B(Al)N, BN ou AlN vis-à-vis du silicium en 
fusion, afin d’appréhender et quantifier d’éventuelles dégradations de 
l’interphase lors de l’élaboration de la matrice dense d’un CMC de type 
SiC/SiC par procédé MI/RMI. 
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ABSTRACT 
The structural and morphological characteristics of flat BN coatings processed by chemical 
vapour deposition from BCl3−NH3−H2 gas mixtures at low pressure (P < 1 kPa) have been 
investigated at deposition temperatures ranging from 900 °C to 1400 °C and with different 
total gas flow rates. The coating microstructures are heterogeneous, i.e. BN is made of a 
mixture of poorly and highly organized domains. The structural homogeneity and the degree 
of crystallization depend notably on diluent gas (when replacing H2 by Ar) and depletion of 
gaseous species. The decrease of the apparent activation energy from 80 kJ.mol-1 below 
1200 °C to 40 kJ.mol-1 above 1200 °C reflects a change in deposition regime. Ex-situ Fourier 
transform infrared analysis of the residual gas mixture allowed intermediate species leading to 
poorly or highly organized BN to be tracked and then connected with the main reaction paths 
leading to the different BN coatings. 
 
1. Introduction 
 
Because of its attractive properties, hexagonal BN is a useful material for a wide range 
of applications [Eichler_2007]. Being isoelectronic with carbon and having a similar structure 
while exhibiting a better oxidation resistance, BN is considered for improving the 
performance of carbon/carbon composites [Cofer_1995] [Fan_2012]. Boron nitride is also a 
promising alternative to pyrocarbon as an interphase material in non-oxide ceramic matrix 
composites (CMCs) for the next generation of aircraft engines. Indeed, the use of BN 
interphase could improve mechanical properties and lifetime of SiC-based CMCs under 
oxidative environment at high temperature [Evans_1995] [Naslain_1998] [Jacques_2000] 
[Morscher_2004]. The method and the parameters used to process BN are key points 
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impacting the degree of crystallization and therefore the final properties of the resulting 
material [Cofer_1995]. When the as prepared BN is poorly organized, additional heat 
treatment may notably be needed to achieve better performance [Udayakumar_2011].  
The main way to produce a BN interphase coating around ceramic fibres is chemical 
vapour deposition (CVD) or its derived method, called chemical vapour infiltration, within a 
porous fibrous preform, because high thickness homogeneity is needed in a composite. 
Different gas mixtures have been employed to deposit BN by CVD such as BF3−NH3 
[Prouhet_1991] [Rebillat_1997] [Jacques_2001], borazine-based or borane-based precursors 
[Li_2011] [Stolle_1995] [Jacques_2004] [Lorrette_2006] [Wu_2010] and BCl3−NH3 
[Patibandla_1992] [Matsuda_1988] [Cholet_1993]. As a general rule, BN coatings can be 
well organized when the deposition temperature exceeds 1000 °C. But from the first system, 
the main gaseous reaction product is HF, leading to SiC fibres damage during BN deposition. 
Borazine/borane-based precursors are non corrosive and do not cause any substrate damage 
but these species are expensive and sensitive to moisture. The use of BCl3 as the initial boron 
source gives HCl as a gaseous by-product which is less aggressive than HF towards 
SiC-based substrates. For those reasons, BCl3−NH3 has been a widely used system for more 
than twenty years for the CVD of BN. The gas-phase chemistry in this system can be rich, 
thermodynamic calculations and plug-flow predictions have shown that BCl3 and NH3 can 
react from 500 °C to form intermediate species containing boron and nitrogen, some of which 
may be effective precursors of BN deposition [Hannache_1983] [Allendorf_1995]. 
Intermediate gas species could be detected in the past at the outlet of a CVD reactor using the 
technique of modulated molecular-beam mass spectrometry and their presence were 
correlated with deposition rates and homogenous and heterogeneous reactions that are likely 
to occur [Mc Daniel_1998].  
The aim of the present study is to establish the relationship between the nature of the  
different intermediate gas species involved in low pressure CVD (LPCVD) of BN from 
BCl3−NH3 gas mixtures, the type of regime controlling the growth and the coating 
microstructures. Fourier transform infrared (FTIR) spectroscopy has already shown its 
effectiveness in previous CVD studies with other chemical systems [Reinisch_2008] 
[Ledain_2013] [Drieux_2013]. This technique has been used here to detect, identify, and 
track trends in the concentration of the species present in the gas phase at the reactor outlet. 
The growth rates have been measured and the chemical and crystal structures of the BN 
coatings have been characterized. By varying the temperature, the nature of the used carrier 
gas, the gas flow rate and from the different results, it is hoped to achieve a better 
understanding of the elementary reaction mechanism effects on the growth of the BN 
coatings.  
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2. Experimental 
2.1) Deposition 
 
The apparatus used to deposit BN coatings was a LPCVD hot-wall tubular reactor 
(Fig. 1). This reactor was a 110 cm long graphite tube having a central portion heated by an 
induction coil. BCl3 (purity 99.99%) and NH3 (purity 99.99%) gases were used as BN 
precursors and H2 (purity 99.99%) or Ar (purity 99.99%) for dilution. The total pressure P (in 
the reactor) was set below 1 kPa, the gas phase composition ratio α = PNH3/PBCl3 above 1, and 
the dilution ratio, β = Pdiluent gas / (PBCl3 + PNH3) at 10. The total gas flow rate Qtot and the 
deposition temperature T were varied whereas other parameters were kept constant. Since 
BCl3 readily reacts with NH3 at room temperature and forms a white powder of Cl3BNH3, 
these gases were introduced separately into the CVD reactor. BN coatings were deposited on 
the rough side of 5 mm x 5 mm silicon wafers to promote better coating adhesion. All the 
deposited coatings are thicker than 1 µm. 
2.2) Coating characterization 
 
Coating thicknesses were measured from the observation of fractured surfaces by 
Scanning Electron Microscopy (SEM, QUANTA 400 FEG). Growth rates were then obtained 
from deposition times. The outer surface morphology of as processed coatings was also 
observed by SEM. 
Coating microstructure was characterized through Transmission Electron Microscopy 
(TEM) (TEM, Philips CM30ST) observation and X-Ray Diffraction (XRD) (θ/θ 
diffractometer Brucker D8 Advance λCuKα1 = 0.15419 nm). TEM images were obtained using 
dark field or high resolution mode. XRD patterns were acquired on a 2θ range of 20-30° in 
order to focus analysis on hex-BN (002) peak (2θ = 26,765°, JCPDS n° 00-034-0421). The 
degree of crystallization of the coatings was estimated from Lc (coherence length) and d(002) 
(interreticular distance). Lc was calculated from Scherrer equation: Lc = kλ / Γcos(θ) where the 
constant k was taken equal to 0.9, Γ is the full width at half maximum of the XRD peak, λ is 
the wavelength of CuKα1 line and θ is the diffraction angle. d(002) was deduced from Bragg’s 
law: 2d sin(θ) = nλ where d is the interreticular distance and n the diffraction order taken 
equal to 1. 
The XRD (002) peaks of BN coatings are often asymmetric (Fig. 2). This asymmetry 
was attributed to the simultaneous presence of poorly and highly organized areas into the 
coatings. In order to quantify this asymmetry, a factor (η) was defined as the width at half 
maximum for (2θ > 2θImax) divided by the width at half maximum for 2θ < 2θImax). When 
the peak is symmetric, η is 1.  
Finally, X-Ray Photoelectron Spectrometry (XPS) measurements have been carried out in 
order to estimate coatings purity and identify chemical bonds of boron with a Kα 
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ThermoFisher Scientific spectrometer (Al source 1486.6 eV). XPS spectra were fitted and 
quantified using Avantage SoftwareTM. 
2.3) Gas phase characterization 
 
The reactor outlet was connected to a FTIR spectrometer (Thermoscientific IS50) (Fig. 
1). The gas mixture from the reactor outlet passed through a 60 cm long analysis column. An 
IR beam was directed toward the entrance window (ZnSe) with a mirror. The resulting 
parallel beam passed axially through the column, integrating signals (precursors and species 
from chemical reactions occurring into the CVD reactor and thermally stables). The output IR 
beam was focused by mirrors on a HgCdTe MCT-A detector cooled by liquid nitrogen. 
Detectors and tube containing IR beam were purged with a nitrogen flow to prevent H2O and 
CO2 absorption.  
Scans were collected from 650 to 4000 cm-1. A background spectrum was always 
collected just before the sample one by replacing the reactive gas mixture with pure H2 or Ar. 
It is well known that the concentration of a given species depends linearly on its peak area 
(Beer Lambert law). 
 
3. Theoretical calculations of IR spectra 
 
The geometry optimizations, vibrational frequencies and absorption intensities were 
calculated with Gaussian 09 program [Frisch_2009] on the Gaudi cluster of the “Pôle 
Modélisation” computer centre of the Institute of Molecular Sciences (University of 
Bordeaux). Calculations of the optimized geometry of Cl3BNH3, Cl2BNH2, BCl(NH2)2, 
B(NH2)3 and Cl-B=N-H [Allendorf_1995] were performed at the density functional theory 
level using B3LYP functional [Lee_1988] [Becke_1993] and cc-pVTZ basis set. Vibrational 
frequencies and IR intensities were calculated at the same level of theory. To obtain a detailed 
assignment of each compound, the potential energy distribution (PED) for each mode has 
been determined with the VEDA 4 software [Jamroz_2004].  
 
4. Results  
4.1 Coating analysis 
4.1.1. Growth rate from BCl3−NH3−H2 gas mixtures 
 
On the one hand, at 1200 °C and with Qtot < 300 sccm, the growth rate increases with 
the total flow rate (Tab. I), indicating a mass transport limited regime. On the other hand, for 
Qtot > 300 sccm, the coating growth rate becomes independent of the gas flow rate. This 
indicates a surface reaction- limited regime. 
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Table I – Growth rate of BN coatings deposited from BCl3−NH3−H2 gas mixtures at T = 1200 °C for different total gas 
flow rates Qtot. 
Qtot (sccm) 100 200 242 300 360 
Growth rate 
(µm/h) 
1.4 (± 0.1) 2.9 (± 0.1) 3.1 (± 0.1) 3.5 (± 0.1) 3.5 (± 0.1) 
 
With Qtot = 360 sccm, the growth rate increases with temperature in the range of 900-
1400 °C (Tab. II), and two slopes are visible on the Arrhenius plot shown in Fig. 3, the 
change in slope occurring at about 1200 °C. This feature can be attributed to a change in the 
global deposition mechanism. 
Table II - Deposition of BN from BCl3−NH3−H2 gas mixtures with Qtot = 360 sccm 
T ( °C) 900 1000 1100 1200 1300 1400 
Growth rate 
(µm/h) 
0.7 (± 0.1) 1.3 (± 0.1) 2.1 (± 0.1) 3.5 (± 0.1) 4.4 (± 0.1) 5.3 (± 0.1) 
 
The first domain below 1200 °C should correspond to a reaction- limited regime, with 
apparent activation energy Ea equal to 80 kJ.mol
-1. As a comparison, Cheng et al. 
[Cheng_2010] found Ea equal to 125 kJ.mol
-1 in the range of 650-1000 °C whereas Ye et al. 
[Ye_2013] obtained Ea equal to 113 kJ.mol
-1 in the range of 650-800 °C from the same gas 
system that was considered here (BCl3−NH3−H2). The lower apparent activation energy found 
here may arise from the different used deposition parameters, such as pressure and dilution 
ratio. Indeed compared to the study of Cheng et al., the pressure was chosen lower than 1 kPa 
and β five times higher than in the present work; whereas if in the study of Ye et al. the 
pressure was lower than 1 kPa, the dilution ratio was not given, making a comparison difficult 
with this latter case. Given that these parameters can have a significant effect on CVD 
reactivity, such differences could account for the discrepancies in Ea values.  
From and above 1200 °C, a mass transport limited regime should correspond to the 
decrease of Ea to a value of 40 kJ.mol
-1, at least in part, as the effect of temperature on growth 
rate becomes less important. The effect of the total gas flow rate studied at 1200 °C evidences 
that this temperature corresponds to a pivot point between both regimes. Ye et al. [Ye_2013] 
gave activation energy equal to 11 kJ.mol-1 in the range of 800-1000 °C also attributed to a 
mass transport limited regime and reported that above 1000 °C the growth rate decreases 
because of an enhanced gas phase nucleation. In the present work the decrease of Ea is 
obtained in the range of 1200-1400 °C. This decrease may thus also supports the assumption 
of a depletion of some species responsible for the coating that can be linked to a possible gas 
phase nucleation starting here at higher temperature than in the case of the study of Ye et al.  
4.1.2. Surface morphology of the coatings from BCl3−NH3−H2 gas mixtures 
 
With Qtot = 360 sccm, the surface roughness of the coatings is more pronounced for 
deposition temperatures above 1200 °C (Fig. 4). This change in surface morphologies is in 
line with the change in deposition regime identified above. At 900 °C, white nodules appear 
250 
 
on the coating surface in the SEM images after a 24-h exposure to ambient air. The poor 
chemical stability of BN films deposited from BCl3 and NH3 at low temperature in the 
presence of moisture has been reported by several authors [Le Gallet_2004] [Cholet_1994]. 
The hydrolysis of BN by moisture can then lead to the formation of ammonium borate 
hydrate crystals whose appearance correspond to the particles observed here. This instability 
may originate from unreacted BN gaseous precursors (NH3 and BCl3) that are trapped within 
the coating and can react with H2O. For deposition temperatures above 900 °C, these nodules 
are no more detected indicating a better coating stability. 
4.1.3. Chemical and crystal structure of the coatings from BCl3−NH3−H2 gas mixtures 
 
At the deposition temperature of 1200 °C, the degree of crystallization and η decrease 
as the total gas flow rate increases (Fig. 5.a) (Tab. III). Keeping in mind that when the η ratio 
is well below one the asymmetry of the BN (002) XRD peak is high, these results show not 
only that the coating exhibits a poor structural homogeneity but it undergoes a further 
degradation when the gas residence time is decreased. 
 
Table III - Values of η for BN deposited from BCl3−NH3−H2 gas mixtures at 1200 °C 
Qtot (sccm) 100 200 242 300 360 
η 0.6 0.5 0.5 0.5 0.4 
 
With Qtot = 360 sccm, the degree of crystallization increases with deposition 
temperature (Fig. 5.b). At high temperature (T > 1200 °C), the coatings present an 
interreticular distance d(002) as low as 0.336 (± 0.001) nm and a coherence length Lc as high as 
12.0 (± 0.001) nm. These values approximate d(002) = 0.334 (± 0.001) nm and Lc = 11.8 (± 
0.001) nm obtained in the same manner from a commercial boron nitride supplied by 
Advanced Ceramics processed by CVD also from BCl3−NH3−H2 gas mixtures but at a 
temperature of about 2000 °C. Conversely, the structural homogeneity decreases with 
temperature (Tab. IV). At high temperature, the coatings are clearly made of a mixture of 
highly and poorly crystallized BN. A similar microstructure has already been observed by 
Matsuda et al. [Matsuda_1986], a feature that could be enhanced in the latter work by the use 
of a cold-wall CVD reactor restricting the gas phase maturation. Several other authors also 
present XRD BN (002) asymmetric peaks in their papers but this feature is not discussed 
[Cheng_2010] [Le Gallet_2004]. 
 
Table IV - Values for η of BN deposited from BCl3−NH3−H2 gas mixtures with Qtot = 360 sccm 
T ( °C) 900 1000 1100 1200 1300 1400 
η 0.7 0.5 0.5 0.4 0.3 0.3 
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Dark field TEM images present little contrast and show small cones that are 
regenerated all along the growth, but this cones do not develop across the full thickness of the 
coating (Fig. 6.a). HRTEM observations show a mixture of small and large coherent (002) 
domains into the coating deposited at 1200 °C and with Qtot = 360 sccm (Fig. 6.b), evidencing 
that the structural inhomogeneity occurs on a very local scale.  
Average binding energies and proportions of corresponding components measured by 
XPS for BN films processed with the same deposition parameters mainly show the presence 
of B-N with some B-NO bonds, while the presence of B-C and B-B bonds is respectively 
hardly and not detected (Tab. V). Moreover, Cl is never detected in significant amount (< 
1%at.). This indicates that nearly pure BN was deposited, even if a slight reaction between the 
coating surface and moisture has occurred during air exposure of the samples.  
 
Table V - Average binding energies and proportions of B 1s components measured by XPS for BN films deposited 
from BCl3−NH3−H2 gas mixtures with Qtot = 360 sccm and at 1200 °C  
Component Energy (eV) at. % 
B-N 190.8 79 
B-NO 191.9 13 
B-CO 189.7 6 
B-C 188.6 2 
 
In order to better understand the influence of the precursor gas mixture on the crystal 
structure of the coatings, an experiment has been carried out with exchanged gas entry points 
in the reactor, i.e. NH3 has been feed into the reactor with H2 at room temperature very far 
upstream of the deposition reactor area whereas BCl3 has been injected alone closer to the 
deposition area, at about 700 °C. Coating deposited with exchanged gas entry points exhibits 
higher crystallization degree (d(002) = 0.338 (± 0.001) nm and Lc = 8.7 (± 0.1) nm) and better 
structural homogeneity (η = 0.6) than sample processed with standard configuration 
(d(002) = 0.339 (± 0.001) nm, Lc = 5.9 (± 0.1) nm and η = 0.5) (Fig. 7). With H2 as the diluent 
gas, the degree of crystallization and the structural homogeneity of the coatings significantly 
depend on gas entry points.  
4.1.4. Comparison with deposition from BCl3−NH3−Ar gas mixtures 
 
A coating was deposited using argon as the diluent (or carrier) gas instead of 
hydrogen, all other conditions being the same (α, β, Qtot and T). As shown in Fig. 8, the (002) 
diffraction peak is a little narrower and more symmetrical. This sample exhibits a higher 
degree of crystallization and a better structural homogeneity (d(002) = 0.336 (± 0.001) nm, 
Lc = 11.5 (± 0.1) nm and η = 0.8) than that deposited with H2. Note, however, that the growth 
rate is slightly reduced (3.2 (± 0.1) µm/h with Ar instead of 3.5 (±0.1) µm/h with H2). 
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Same crystal parameters are obtained from argon dilution deposition when Qtot is 
reduced by half. Thus, the total flow rate has no effect on the degree of crystallization and the 
structural homogeneity of the coatings deposited from BCl3−NH3−Ar gas mixtures. 
4.2. Gas phase analysis 
 
From preliminary tests in the BCl3- free system, it has been found that the same 
ammonia proportion is detected by FTIR at the reactor outlet whether with hydrogen or argon 
dilution for all the temperatures studied in this work. Thus, the kinetic of the thermal 
decomposition of ammonia can be considered as independent of the nature of these diluent 
gases.  
4.2.1. NH3-free system 
 
In order to better understand the possible reactions between BCl3 and hydrogen, ex-
situ FTIR detections have been performed with BCl3−H2 and BCl3−Ar systems. 
Thus, an experiment without ammonia has been carried out with a reduced gas flow 
rate (Qtot = 200 sccm), in order to replicate reactor inlet conditions, i.e. upstream of the point 
where NH3 is injected (at about 700 °C) when the reactor is set in BN deposition conditions.  
BHCl2 was detected by FTIR several years ago in a similar experiment from BCl3−H2  
system at a temperature of 500 °C and a pressure of 1 kPa by Reinisch et al. [Reinisch_2008]. 
Here, from BCl3−H2 gas mixtures, BHCl2 is only detected above 650 °C, i.e. only 50 °C  
below the ammonia introduction temperature (Fig. 9.a). Nevertheless, as shown in Fig. 9.b, 
HCl bands are visible on the spectrum obtained at a temperature as low as 500 °C, while 
boron deposition is unlikely to occur below 750 °C under the coating parameters set 
[Sezgi_1997]. The only homogeneous reaction likely to produce hydrogen chloride is 
BCl3 (g) + H2 (g)  BHCl2 (g) + HCl (g). Therefore, with the conditions used in this 
experiment, BHCl2 formation is expected to start at a temperature as low as 500 °C. Thus, this 
reaction must be considered for boron nitride deposition from the full gas system. Note that 
HCl is logically not detected from BCl3−Ar gas mixtures. 
4.2.2. Full gas system 
 
With the full gas system under the experimental conditions previous ly used for BN 
deposition (Qtot = 360 sccm and T = 1200 °C), several new peaks are observed on the FTIR 
spectrum. In addition to unreacted BCl3, CO2 and HCl are detected and NH4Cl condenses on 
cold surface areas at a temperature as low as 300 °C, including on the IR transparent cold 
window of the analysis cell. The presence of CO2 can be explained by the presence of residual 
air inside the FTIR facility despite the nitrogen purge. Calculations of IR relative intensities 
and vibrational frequencies of species took from literature [Becke_1993] led to the 
assignment of Cl2BNH2 (Tab. VI) on the experimental FTIR spectrum (Fig. 10). This 
molecule (Cl2BNH2) had already been detected by McDaniel and Allendorf [Mc 
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Daniel_1998] using mass spectroscopy, but FTIR spectrum of this species was not available 
in usual databases so far. Neither B3N3H6, Cl3BNH3, ClBNH, BHCl2, BHCl2, nor NH3 were 
detected from the full gas system. NH3 is, a priori, depleted by BN deposition and NH4Cl 
formation. Whatever the diluent gas used (H2 or Ar), similar vibrational modes are observed 
on the FTIR spectrum. Finally, only one peak ( 1080 cm-1) remains not identified.  
 
Table VI - FTIR vibrational modes and relative intensities calculated for Cl 2BNH2. δ and ν refer to as bending and 
stretching vibrations, respectively and the subscripts a and s refer to as asymmetric and symmetric modes, 
respectively 
Mode  νa(NH2) νs(NH2) 
90% δ(NH2) 
+ 
10% ν(BN) 
77% ν(BN) + 
10% δ(NH2) 
+ 
13% νs(BCl2) 
75% δ(BNH) 
+ 
25% δ(NBCl) 
73% νa(BCl2) 
+ 
27% δ(BNH) 
86% νs(BCl2) 
+ 14% ν(BN) 
Position 
(cm
-1
) 
3697 3596 1624.4 1347.6 1073.3 768.5 549.3 
Relative 
intensity 
(a.u.) 
42 60 169 166 274 98 17 
 
According to the plot shown in Fig. 11.a, areas of BCl3 and Cl2BNH2 characteristic 
peaks, which are proportional to the concentrations of these species in the gas phase, decrease 
as the temperature increases (with BCl3 peak area equal to 4.12 (± 0.01) a.u. at room 
temperature as a reference). Moreover, any new species is not detected as temperature 
increases, whereas growth rate increases as observed previously. Cl2BNH2 can thus be 
considered as, at least an intermediate species, if not an effective precursor in boron nitride 
deposition. Furthermore a slope change at 1200 °C is observed on the Cl2BNH2 concentration 
curve (Fig. 11.a). This feature is to be related to the deposition regime change observed 
previously at this temperature from Arrhenius plot. Therefore, the production and depletion of 
aminodichloroborane seem to control the global boron nitride deposition mechanism.  
As can be seen in Fig. 11.b, Cl2BNH2 concentration increases with Qtot and reaches a 
maximum value for a total flow rate close to 250 sccm. BCl3 concentration increases together 
with Cl2BNH2 concentration up to a total gas flow rate of 250 sccm but then decreases above 
250 sccm and any new species is not detected. These results are in good agreement with the 
trend in BN growth rate and can be explained by a homogeneous nucleation that begins to 
take place with high gas flow rates.  
As mentioned earlier, the same IR vibrational modes were detected with H2 and with 
Ar, indicating that no different species were formed into the reactor depending on the diluent 
gas used. But relative intensities of Cl2BNH2 and BCl3 characteristic IR peaks are different. 
Indeed, as can be deduced from Tab. VII, [BCl3]Ar > [BCl3]H2 whereas [Cl2BNH2]Ar ≤ 
[Cl2BNH2]H2. The difference in residual concentration of BCl3 is logical given that the use of 
hydrogen leads to a higher initial precursor consumption (through BCl3 reduction) and hence 
to a higher BN growth rate than argon dilution. However, while NH3 decomposition rate does 
not depend on the diluent gas nature, the higher measured residual concentration of Cl2BNH2 
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with hydrogen dilution still as the deposition kinetics is higher can be due to another boron 
bearing species than Cl2BNH2 leading to BN, probably BHCl2.  
 
Table VII - FTIR peak areas for residual BCl3 and Cl2BNH2 from BCl3−NH3−H2 and BCl3−NH3−Ar gas mixtures 
(T = 1200 °C, Qtot = 200 sccm) 
Diluent gas BCl3 peak area (a.u.) Unreacted BCl3 (%) Cl2BNH2 peak area (a.u.) 
H2 0.13 (± 0.01) 3 0.17 (± 0.01) 
Ar 0.16 (± 0.01) 4 0.16 (± 0.01) 
 
5. Discussion 
 
The results shown in section 4.2 and obtained from FTIR measurements, lead to the 
simplified reaction path 1 presented in Fig. 12.a. This reaction path, in which Cl2BNH2 is the 
main effective precursor, can be considered to be involved in the deposition of boron nitride 
whatever the nature of the used diluent or carrier gas. These results are consistent with those 
of McDaniel and Allendorf who detected the aminodichloroborane by using mass 
spectroscopy several years ago [Mc Daniel_1998]. As in this study, ClBNH was never 
detected at the outlet of our reactor although its production from Cl2BNH2 losing HCl can in 
theory be expected at high temperatures in the B−N−Cl−H system [Allendorf_1997]. The 
very short gas resident times in our reactor as a result of the very low applied pressure do not 
allow, a priori, this decomposition of Cl2BNH2. Therefore, Cl2BNH2 can adsorb on the hot 
substrate surface and then form BN by releasing two HCl molecules in the gaseous phase. 
Even if it is not detected from the full original BCl3−NH3−H2 system, BHCl2 is formed 
from the reaction between BCl3 and H2 upstream of the ammonia entry point (i.e. at 
temperatures in the range of 500-700 °C). In this case, BHCl2 is an additional boron 
containing species to BCl3 that can react with NH3 (or with a radical species from its 
decomposition) to form BN. This leads to the reaction path 2 presented in Fig. 12.b. 
Therefore, BN is deposited according to two possible reaction paths from BCl3−NH3−H2 
system while only one reaction path is followed from BCl3−NH3−Ar system. In the former 
case, the occurrence of path 2 added to the occurrence of path 1 allows a higher growth rate.  
Furthermore, ex-H2 BN is less organized and homogeneous than ex-Ar BN. The 
difference in coating microstructure can be related to the different followed paths. Reaction 
path 1 and particularly Cl2BNH2 appear to lead to highly crystallized BN while reaction path 
2 with BHCl2 leads overall to poorly organized coatings. Therefore, when both paths are 
involved (i.e. with H2 as the diluent gas and high enough total gas flow rate) the resulting 
coatings are made of a mixture of poorly and highly crystallized boron nitride. With a total 
gas flow rate 4 times smaller than the one used in standard deposition parameters, an increase 
in the degree of crystallization and a better structural homogeneity are observed. This 
phenomenon is attributed to BHCl2 depletion between the NH3 entry point and the hot 
deposition area and therefore to the disappearance of reaction path 2 in favor of reaction path 
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1 when a low quantity of original precursors are used. Besides, the absence of BHCl2 at the 
reactor outlet indicates that its consumption through BN deposition can be fast and total even 
when the higher standard total gas flow rate is applied. The results obtained with exchanged 
gas entry points confirm the role of BHCl2 in the disorganization of the material structure and 
in the deposition rate. Indeed with hydrogen dilution, keeping as long as possible BCl3 
separated from H2 into the reactor avoids or limits the pre-reaction leading to BHCl2 
formation, and thereby similar kinetics and structure to those achieved with argon dilution are 
obtained. 
The reduction of the degree of crystallization when BN is deposited with H2 as the 
diluent gas may originate from the growth of quasi-amorphous parts containing free boron 
clusters that impede the growth of the highly organized domains like in the case of boron-
containing pyrocarbon materials with excess of boron [Jacques_1996]. In the case of BN 
deposition from BCl3−NH3−H2 under conditions similar to ours, the deposit can be a mixture 
of hexagonal BN and elemental boron when α ≤ 1 [Hannache_1983] [Huang 1999]. But, as in 
the present work α was always greater than one and B-B bonds were not detected by XPS, 
BHCl2 is unlikely to lead to such boron-rich parts. Instead, the poorly crystallized domains 
resulting from the proposed reaction path 2 are mainly stoichiometric BN with a boron-to-
nitrogen ratio close to one. A most likely hypothesis would be the incorporation of hydrogen 
in the coating interfering with its structural organization, hydrogen being a by-product of the 
last reaction occurring at the substrate surface according to path 2. A parallel can be drawn 
with laminar pyrocarbon deposition. It has been shown from elastic recoil detection analysis 
(ERDA) that the microtexture of pyrocarbon and the residual hydrogen trapped in the coating 
(which is in turn dependent on homogeneous and heterogeneous dehydrogenations) are 
correlated [Lavenac_2001] [Langlais_2005] [Weisbecker_2012]. The measurement of 
hydrogen content in the different BN coatings should be useful in further work for verifying 
this hypothesis. For BN infiltration purpose, it would be also interesting to study the effects of 
the internal surface area to pore volume ratio of different substrates, which is known to be a 
very influent parameter on the deposition chemistry for other chemical systems 
[Hüttinger_1999]. As BCl3−NH3−H2 mixtures were already shown to be unsuitable for the 
deposition of well crystallized hexagonal BN within porous substrates [Hannache_1983], 
such a study should be carried out with a carrier gas other than hydrogen.  
 
6. Conclusion 
 
The effects of deposition temperature and gas total flow rate on the microstructure of BN 
coatings deposited from BCl3−NH3−H2 gas mixtures at very low pressure have been studied. 
For two given deposition parameter sets, a comparison with BCl3−NH3−Ar system has been 
made and the coatings deposited with Ar exhibited a higher crystallization degree and a better 
structural homogeneity than those deposited with H2. Ex-situ FTIR measurements carried out 
on the gas mixture and coupled with ab initio vibrational mode calculations have allowed the 
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assignment of spectrum vibrational bands to aminodichloroborane (Cl2BNH2). The FTIR 
spectrum of this species was not available in usual databases so far. Moreover, evolutions of 
its concentration into the residual gas mixture as a function of deposition temperature and 
total gas flow rate coupled with measurements of coating growth rates have shown that 
Cl2BNH2 can be considered as, at least an intermediate species, if not an effective precursor in 
the deposition of highly crystallized BN domains, whether with H2 or Ar used as a carrier gas. 
The NH3-free system with hydrogen, i.e. BCl3−H2 gas mixture, has also been studied by FTIR 
and results have shown the formation of BHCl2, even at temperature as low as 500 °C. BHCl2 
seems to be an intermediate species that reacts further with NH3 to also produce BN, but in 
the form of poorly organized domains disorganizing the overall material structure. BN 
coatings deposited from BCl3−NH3−H2 system are therefore made of a mixture of poorly and 
highly organized domains whereas they exhibit better global degree of crystallization and 
structural homogeneity when deposited from BCl3−NH3−Ar system. 
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Figures 
 
 
Figure 1 – LPCVD reactor in standard configuration and FTIR gas phase analysis apparatus 
 
 
 
Figure 2 - Typical asymmetry of the deposited BN (002) XRD peak 
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Figure 3 - Arrhenius plot for BN deposited from BCl3−NH3−H2 gas mixtures with Qtot = 360 sccm 
 
 
 
Figure 4 - SEM surface observation of coatings deposited from BCl3−NH3−H2 gas mixtures with Qtot = 360 sccm                  
(a) at 900 °C, (b) at 1000 °C, (c) at 1100 °C, (d) at 1200 °C, (e) at 1300 °C and (f) at 1400 °C 
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Figure 5 - Crystal structure data Lc and d(002) obtained from XRD (002) Bragg peak for BN films deposited from 
BCl3−NH3−H2 gas mixtures at 1200 °C vs Qtot (a) and with Qtot = 360 sccm vs temperature (b) 
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Figure 6 - TEM observations of coating deposited from BCl3−NH3−H2 gas mixture (Qtot = 360 sccm and T = 1200 °C). 
Dark-field image through the entire thickness of the coating (a), HRTEM image of the middle of the coating and SAD 
pattern (insert) (b) 
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Figure 7 - XRD patterns of BN coatings deposited with Qtot = 360 sccm and T = 1200 °C from BCl3−NH3−H2 gas 
mixtures with standard or exchanged gas entry points 
 
 
 
Figure 8 - XRD patterns of BN films deposited from BCl3−NH3−H2 and BCl3−NH3−Ar gas mixtures with 
Qtot = 360 sccm and at 1200 °C 
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Figure 9 - FTIR spectra from BCl3−H2 gas mixtures with Qtot = 200 sccm, at 800 °C (a) and 500 °C (b) 
 
 
 
Figure 10 - FTIR spectra from BCl3−NH3−H2 full gas mixtures with Qtot = 360 sccm and T = 1200 °C 
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Figure 11 - FTIR peak areas (at 1620 cm-1 for Cl2BNH2 and from 870 to 1050 cm
-1 for BCl3) and unreacted BCl3 
proportion from BCl3−NH3−H2 gas mixture, vs. T with Qtot = 360 sccm (a), vs. Qtot at T = 1200 °C (b) 
 
 
 
Figure 12 - Simplified reaction paths considering the main reactions involved in BN deposition. Path 1: BN deposited 
from Cl2BNH2 (a), path 2: BN deposited from BHCl2−NH3 (b) 
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Résumé : Les composites SiC/SiC à renfort fibreux à base de SiC, et à matrice SiC sont 
développés pour applications aéronautiques. En vue d’améliorer leur durée de vie en 
atmosphère oxydante à haute température, l’utilisation d’interphase BN est préconisée, 
puisque l’oxyde de bore liquide permet de protéger le matériau. Cependant, sous  
atmosphère humide, la volatilisation de B2O3 sous forme d’hydroxyde HxByOz est non 
négligeable. L’objectif de ce travail est d’optimiser l’organisation structurale de BN élaboré 
par CVD/CVI, pour améliorer sa résistance à l’oxydation, et d’évaluer l’intérêt de l’ajout 
d’élément(s) au nitrure de bore permettant la stabilisation thermodynamique de B2O3 à haute 
température, en présence d’humidité. Ce travail a permis d’établir des liens entre 
composition chimique de la phase gazeuse, cinétique et mécanisme de dépôt, et degré 
d’organisation du nitrure de bore. Malheureusement, si la résistance à l’oxydation de BN 
augmente perpendiculairement à ses plans (002) avec son organisation structurale, elle est 
à peine améliorée le long des plans (002). Néanmoins, l’intérêt de l’ajout d’aluminium à 
l’interphase BN pour améliorer la stabilité chimique de B2O3 en présence d’humidité a été 
démontré à une température suffisamment élevée pour permettre la formation de cristaux 
Al4B2O9. Ainsi, il semble que ces cristaux permettent une cicatrisation efficace des fissures 
matricielles dans des composites SiC/SiC. Des essais supplémentaires d’oxydation dans des 
conditions plus complexes, comme sous cyclage thermique, sont nécessaires pour conclure 
catégoriquement en faveur de l’amélioration de la durée de vie de ces matériaux. 
Mots clés : Nitrure de bore ; Aluminium ; Interphase ; CVD/CVI ; Oxydation/corrosion ; 
CMC ; Carbure de silicium 
 
Title: SiC/SiC composites with variable composition and optimized 
reactivity BN-type interphase 
Abstract: SiC/SiC composites with SiC-based fibres and SiC matrix are developed for 
aeronautic applications. In order to improve their lifetime in an oxidizing atmosphere at high 
temperature, the use of BN interphase is recommended, as far as liquid boron oxide can 
protect the material. However, this glassy material is known to be very sensitive to moisture 
because boron oxide volatilizes quickly under high temperature. The aims of this work are (i) 
to maximise the structural organization of BN deposited by CVD/CVI to improve its oxidation 
resistance and (ii) to assess the interest of elemental addition to boron nitride allowing 
thermodynamic retention for B2O3 under wet air. Relationships between gas phase 
composition, deposition rates, and microstructure have been established in this work. 
Unfortunately, if the oxidation resistance of BN perpendicular to its (002) crystal planes 
increases with its structural organization, it appears to be hardly improved along the (002) 
planes. Nevertheless, aluminium addition to BN has led to Al4B2O9 crystals generation, as 
Al2O3 reacts together with B2O3 under high temperature. These materials therefore appear to 
be able to seal SiC matrix cracks. As a result, the global oxidation resistance under wet air of 
SiC/SiC composites with B(Al)N interphases can been significantly improved. Additional 
oxidation tests, especially under thermal cycling, are needed to definitively conclude about 
this point. 
Keywords: Boron nitride ; Aluminium ; Interphase ; CVD/CVI ; Oxidation/corrosion ; 
CMC ; Silicon carbide 
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